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Referat
Der Einsatz nanostrukturierter Magnetmaterialien als Speicherschichten in Fest-
platten stellt ein vielversprechendes Konzept zur weiteren Erhöhung der erreich-
baren Speicherdichten im Vergleich zu den heute eingesetzten granularen Medien
dar. Für die Realisierung dieses Konzeptes ist eine detaillierte Kenntnis der Struk-
tureigenschaften und deren Einfluss auf das magnetische Verhalten der einzuset-
zenden Schichten erforderlich. Für die vorliegende Arbeit wurden drei verschie-
dene magnetische Materialien ausgewählt und insbesondere mit elektronenmikro-
skopischen Methoden in struktureller Hinsicht untersucht. Dazu zählen ferroma-
gnetische (FePt)100−xCux-Schichten, ferromagnetische [Co/Pt]n-Multilagen sowie
ferrimagnetische Fe100−xTbx-Schichten.
Der Schwerpunkt der Untersuchungen lag dabei auf der Korrelation zwischen
strukturellen und magnetischen Eigenschaften sowie im Einfluss der Nanostruk-
turierung auf das magnetische Verhalten der Schichten. In dieser Hinsicht wurden
Aspekte der durch die Struktur bedingten magnetischen Anisotropie in Form von
magnetokristalliner und Grenzflächenanisotropie betrachtet. Zudem wurde das
Kopplungsverhalten zwischen einzelnen Strukturelementen in nanostrukturierten
Schichten untersucht.
Aufbauend auf die Untersuchung der drei genannten Materialien wurden
[Co/Pt]n und Fe100−xTbx ausgewählt zum Aufbau eines Systems mit zwei magne-
tischen Komponenten: Fe80Tb20 / [Co/Pt]10. Die Untersuchungen konzentrierten
sich dabei auf die Morphologie der Grenzfläche zwischen den beiden Bestandtei-
len und deren Einfluss auf den Exchange Bias, der in diesem System vorliegt.
Schlagwörter
Transmissionselektronenmikroskopie, Elektronen-Energieverlustspektroskopie, dün-
ne Schichten, Nanostrukturierung, magnetische Austauschkopplung, Exchange Bi-
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Verzeichnis der verwendeten Formelzeichen
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Ψ(kx, ky) Wellenfunktion (reziproker Raum)
ψ(x, y) Wellenfunktion (realer Raum)
ADF Annular Dark Field
BF Hellfeld




CBED Convergent Beam Electron Diffraction (konvergente Elektronenbeu-
gung)






VERZEICHNIS DER VERWENDETEN FORMELZEICHEN UND ABKÜRZUNGEN
e Elementarladung






FIB Focused Ion Beam





HEB Exchange Bias Feld
h¯ reduzierte Planck-Konstante
h Höhe
HAADF High Angle Annular Dark Field
HCP hexagonal dichtgepackt












MAADF Medium Angle Annular Dark Field
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VERZEICHNIS DER VERWENDETEN FORMELZEICHEN UND ABKÜRZUNGEN
nat. nativ
PPM Percolated Perpendicular Medium (perkoliertes Medium mit senk-
rechter Anisotropie)
PVD Physical Vapour Deposition
~r, r Abstand (vektoriell / skalar) beziehungsweise Radius
RBS Rutherford Backscattering
RTA Rapid Thermal Annealing
~S Spin
SAD Selected Area Diffraction (Feinbereichsbeugung)
SEM Rasterelektronenmikroskop / -mikroskopie










Der Beginn einer wissenschaftlichen Arbeit könnte kaum treffender formuliert wer-
den, als es Friedrich Schiller in seiner Antrittsvorlesung in Jena 1789 bezogen auf
sein Fachgebiet fragte [Sch89]:
„Was heißt und zu welchem Ende studiert man Universalgeschichte?“
Diese Frage nach Bedeutung und Motivation zieht sich durch alle wissenschaftli-
chen Disziplinen und soll deshalb auch für die vorliegende Arbeit — die Untersu-
chung nanostrukturierter Magnetwerkstoffe — nicht unbeantwortet bleiben.
Die wichtigste Triebkraft für die Untersuchung nanostrukturierter Magnetwerk-
stoffe stellen magnetische Speichermedien aufgrund ihres breiten Einsatzgebietes
und nicht zuletzt auch ihrer wirtschaftlichen Bedeutung dar. Von der Herstellung
der ersten magnetischen Festplatte mit einer Speicherkapazität von≈ 5 MB im Jahr
1956 [IBM12] bis heute ist die Speicherkapazität um etwa den Faktor 106 gewach-
sen. Einhergehend mit der Verkleinerung der äußeren Abmessungen bis zu den
heute üblichen Maßen bedeutet dieser Prozess eine kontinuierliche Steigerung der
Speicherdichte, sodass heute Werte von > 100 Gbit in−2 erreicht werden [Pir07].
Der letzte entscheidende Schritt zur Aufrechterhaltung dieser Entwicklung bestand
in der Einführung des sogenannten Perpendicular Recording, bei dem die Magneti-
sierung der Speicherschicht senkrecht zur Filmebene orientiert ist. Die Grenze die-
ser aktuellen Technologie liegt bei einer Speicherdichte von ≈ 1 Tbit in−2 [Pir07].
Der Einsatz von nanostrukturierten Speicherschichten anstelle der aktuellen gra-
nularen planaren Schichten stellt ein vielversprechendes Konzept zur Überwin-
dung dieses Grenzwertes dar. Dabei gliedert sich die Anwendung strukturierter
Magnetschichten auf in bitstrukturierte (bit patterned) [Ros01] und perkolierte Ma-
terialien (percolated media) [ZT06]. Im ersten Fall entspricht in einer regelmäßigen
Anordnung von Nanostrukturen jedes Element exakt einem Bit. Im zweiten Fall
wird eine Glättung der Grenzflächen zwischen den Bits durch die Strukturierung
der Schicht vorgenommen. Beide Ansätze besitzen das Potential, Speicherdichten
deutlich über 1 Tbit in−2 zu realisieren [WM06, ZT06]. Vor einer Umsetzung die-
ser Konzepte in praxistauglichen Speichermedien steht jedoch ein umfassendes
Verständnis dieser komplexen Systeme. Dazu zählt insbesondere der Einfluss der
Nanostrukturierung auf die magnetischen Eigenschaften. Zudem gilt es, geeigne-
te Magnetmaterialien für den Einsatz in strukturierten Speicherschichten auszu-
wählen. An diesen Punkten setzt die vorliegende Arbeit an, die sich magnetischen
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Schichten widmet, die für Speicheranwendungen relevant sind, und dabei insbe-
sondere die Struktur sowie die Zusammenhänge zwischen strukturellen und ma-
gnetischen Eigenschaften untersucht.
Ein zweiter Schwerpunkt der vorliegenden Arbeit besteht in Untersuchungen
hinsichtlich der Austauschkopplung zwischen magnetischen Komponenten, ins-
besondere des Exchange Bias Effekts. Dieser seit mehr als 50 Jahren bekannte Ef-
fekt [MB56] findet heute breite Anwendung, unter anderem in Riesenmagnetowi-
derstands-Elementen, die als Leseköpfe in Festplatten eingesetzt werden, und in
Sensoren [RZ07]. Ungeachtet der Ausnutzung dieses Effekts und trotz intensiver
Forschung sind wichtige Aspekte hinsichtlich des Exchange Bias bis heute nicht
geklärt. Insbesondere hat die reale Struktur der Grenzfläche — laut Kiwi „a hard
nut to crack“ und „the most relevant unknown element“ [Kiw01] in Exchange Bias
Systemen — einen erheblichen Einfluss auf das magnetische Kopplungsverhalten.
Aus diesem Grund ist die strukturelle Charakterisierung neben der magnetischen
unverzichtbar für ein Verständnis des Exchange Bias Effekts.
Die Verknüpfung dieser beiden Schwerpunkte in der vorliegenden Arbeit liegt
einerseits in ihrer Bedeutung für die Datenspeicherung sowie insbesondere in den
ausgewählten magnetischen Materialien. Zu letzteren gehört einerseits FePt, das
aufgrund seiner hohen uniaxialen Anisotropie als Kandidat für zukünftige Spei-
cherschichten in Festplatten gilt [WD00]. Als weiterer ferromagnetischer Stoff wur-
den [Co/Pt]n-Multilagen untersucht, die unter anderem als Komponente in Ex-
change Coupled Composite-Schichtsystemen von Interesse sind [MLB+10]. Fer-
rimagnetische Fe100−xTbx-Schichten, die beispielsweise für magnetooptische An-
wendungen relevant sind [Tsu01], sind die dritte im Rahmen dieser Arbeit unter-
suchte magnetische Komponente. Aufbauend auf die Charakterisierung dieser Ma-
terialien wurden [Co/Pt]n-Multilagen und Fe100−xTbx für den Aufbau eines Sys-
tems mit zwei magnetischen Komponenten ausgewählt, das der Untersuchung des
Exchange Bias diente. Der Schwerpunkt in der Untersuchung dieser Materialien
liegt in allen Fällen auf der Strukturcharakterisierung sowie der Korrelation zwi-
schen strukturellen und magnetischen Eigenschaften. Wichtige Aspekte in dieser
Hinsicht sind einerseits Einflüsse der Struktur auf die magnetische Anisotropie in
Form von magnetokristalliner Anisotropie oder Grenzflächenanisotropie in Multi-
lagen. Desweiteren bestimmen Struktureigenschaften wesentlich die magnetische
Austauschkopplung, sowohl zwischen einzelnen Strukturelementen einer nano-
strukturierten Schicht als auch zwischen verschiedenen magnetischen Komponen-
ten in einem Schichtsystem. Dieser letzte Aspekt wurde anhand des magnetisch
zweikomponentigen Systems Fe80Tb20 / [Co/Pt]10 untersucht.
Nach diesen einleitenden Worten behandelt Kapitel 2 wichtige Aspekte, die die-
ser Arbeit zugrunde liegen. Dazu gehören einerseits Details zur magnetischen
Austauschkopplung sowie Informationen zur Transmissionselektronenmikrosko-
pie, der Hauptuntersuchungsmethode dieser Arbeit, und der damit in Zusammen-
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1 EINLEITUNG
hang stehenden analytischen Techniken. In Kapitel 3 sind Details der zugrunde
liegenden experimentellen Arbeit, das heißt der Probenherstellung und der kon-
kreten Untersuchungstechniken, aufgeführt. Die beiden darauffolgenden Kapitel
widmen sich der Darstellung und Diskussion der Untersuchungsergebnisse. Dabei
befasst sich Kapitel 4 mit Proben, die jeweils eine der oben genannten magnetischen
Komponenten enthalten. Die magnetisch zweikomponentigen Proben bestehend
aus [Co/Pt]n-Multilagen und Fe100−xTbx-Schicht werden in Kapitel 5 diskutiert.




Im Folgenden soll ein Überblick gegeben werden über einige wesentliche Wechsel-
wirkungsmechanismen zwischen magnetischen Materialien. Nach Vorstellung der
grundlegenden Prinzipien (Dipol- und Austauschwechselwirkung) soll insbeson-
dere auf den Effekt des Exchange Bias eingegangen werden, der aus der Wechsel-
wirkung zwischen Ferromagnet (FM) und Antiferromagnet (AF) beziehungsweise
Ferromagnet und Ferrimagnet (FI) resultiert.
2.1.1 Dipolwechselwirkung
Die in der Makro- und Mikrowelt gültige Wechselwirkung magnetischer Dipole ist





~µ1 · ~µ2 − 3r2 (~µ1 ·~r)(~µ2 ·~r)
)
. (2.1)
Dabei sind ~µ1 und ~µ2 zwei magnetische Dipole im Abstand~r. In einem Festkörper
ergibt sich für zwei benachbarte atomare magnetische Dipole (r = 2, 5 Å) mit µ1 =





= −1, 1 · 10−24 J = −6, 9 · 10−6 eV. (2.2)
Im Vergleich dazu entspricht die Raumtemperatur (T = 300 K) über die Beziehung
E = kBT einer Energie von 2, 6 · 10−2 eV. Folglich ist die Dipolwechselwirkung
zu schwach um magnetische Ordnung bei Raumtemperatur (und selbst auch bei
tiefen Temperaturen) hervorzurufen.
2.1.2 Direkte und indirekte Austauschkopplung
Im Gegensatz zur Dipolwechselwirkung, die durch die klassische Physik zu be-
schreiben ist, ist die Austauschkopplung ein rein quantenmechanisches Phänomen,
das aus der Ununterscheidbarkeit gleichartiger Teilchen resultiert [Gui09]. Da es
sich bei Elektronen um Fermionen handelt, muss die Gesamtwellenfunktion anti-
symmetrisch bezüglich der Vertauschung zweier Elektronen sein [Get08]. Für zwei
13
2 GRUNDLAGEN
beliebige Elektronen bedeutet dies, dass entweder die Orts- oder die Spinwellen-
funktion antisymmetrisch sein muss. Beide Konfigurationen besitzen unterschied-
liche Energien, was zur Bevorzugung von paralleler (symmetrische Spinwellen-
funktion) oder antiparalleler (antisymmetrische Spinwellenfunktion) Spinausrich-
tung dieser beiden Elektronen führt [Get08].
Direkter Austausch
Voraussetzung für die direkte Austauschkopplung ist eine Überlappung der Aufent-
haltswahrscheinlichkeiten der beteiligten Elektronen [Get08]. Bei Metallen, deren
Magnetismus wesentlich durch teilbesetzte d-Orbitale bestimmt wird (zum Bei-
spiel Eisen und Cobalt), ist diese Bedingung für benachbarte Atome auf Grund der
teilweise delokalisierten Natur der d-Orbitale erfüllt.
Für zwei Spins ~S1 und ~S2 lässt sich die Austauschkopplung durch den Hamil-
tonoperator
HSpin = −2J~S1 · ~S2 (2.3)
beschreiben [Get08]. Das Austauschintegral J beinhaltet dabei die Energiedifferenz





Ein positives Austauschintegral J > 0 bedeutet eine Bevorzugung der parallelen
Spinkonfiguration, während J < 0 den Fall antiparalleler Ausrichtung repräsen-
tiert.
Systeme mit mehreren Spins können unter der Annahme, dass die Austausch-




Jij~Si · ~Sj mit Jij =
{





Ist keine hinreichende Überlappung der Elektronen-Aufenthaltswahrscheinlich-
keiten gegeben, so kann statt des direkten Austauschs ein indirekter Austausch statt-
finden. Dieser ist beispielsweise relevant für Metalle, deren Magnetismus durch
lokalisierte 4 f -Elektronen bestimmt ist [Get08]. Der indirekte Austausch ist auch
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2.1 MAGNETISCHE WECHSELWIRKUNG
ausschlaggebend für Kopplung in magnetischen Multilagen mit ferromagnetischer
und paramagnetischer Komponente [Sti06].
Der indirekte Austausch kann auf verschiedenen Konfigurationen beruhen, die
vom jeweiligen System abhängen. Allen ist gemeinsam, dass der Austausch ver-
mittelt wird durch Elektronen, die mit beiden zu koppelnden Elektronen hinrei-
chende Überlappung aufweisen. Ein wichtiger Prozess ist die sogenannte RKKY-
Wechselwirkung (RKKY: Ruderman, Kittel, Kasuya, Yosida) [RK54, Kas56, Yos57],
bei der der Austausch zwischen lokalisierten Spins in Metallen über die Valenzelek-
tronen stattfindet. Dieser Prozess ist sowohl ausschlaggebend für kollektiven Ma-
gnetismus bei 4 f -Metallen [Get08], sowie für die Kopplung magnetischer Schichten
durch eine nichtmagnetische Zwischenschicht in Multilagen [BC92, FB94, Hat94,
Sti06]
Analog zur direkten Kopplung lässt sich die RKKY-Wechselwirkung zwischen
zwei Spins ~S1 und ~S2 im Abstand~r durch den Hamiltonoperator
HRKKY = JRKKY(~r)~S1 · ~S2 (2.6)






(kF . . . Fermiwellenzahl). Dieser Ausdruck enthält eine Schwingung der Wellenlän-
ge pikF und klingt mit r
−3 ab [BC92]. Aufgrund dieses oszillierenden Verhaltens kann
JRKKY in Abhängigkeit von r positive und negative Werte annehmen, es kommt zu
einem abstandsabhängigen Wechsel zwischen paralleler und antiparalleler Spin-
ausrichtung, beziehungsweise bei Multilagen zu einem Wechsel zwischen ferro-
magnetischer und antiferromagnetischer Kopplung.
Dir Ursache für die Schwingung von JRKKY liegt im abrupten Wechsel von be-
setzten zu unbesetzten Zuständen bei der Fermi-Energie EF [Sti06]. Eigenschaften
dieser Wechselwirkung lassen sich demzufolge auf die Gestalt des Fermikörpers
zurückführen, die in Gleichung 2.7 durch die Fermiwellenzahl kF repräsentiert ist.
Das Auftreten mehrerer Schwingungen unterschiedlicher Wellenlänge führt Sti-
les [Sti06] auf die komplexe Form realer Fermikörper zurück, wohingegen Bruno
und Chappert [BC92] sowie Fert und Bruno [FB94] darauf hinweisen, dass selbst
bei einem sphärischen Fermikörper (Modell freier Elektronen) mehrere Wellenlän-
gen in JRKKY auftreten, wenn die diskrete Struktur des Kristallgitters berücksichtigt
wird.
1 Ungeachtet dieser stark vereinfachenden Annahme stimmen die auf diesem Weg erzielten Ergeb-




Wie im vorherigen Abschnitt bereits angesprochen, bestimmen direkte und indi-
rekte Austauschkopplung nicht nur den kollektiven Magnetismus innerhalb ei-
nes Materials, sondern führen auch zur magnetischen Kopplung an Grenzflä-
chen. Ein daraus resultierendes Phänomen ist der 1956 erstmals beschriebene Ex-
change Bias [MB56]. Ursprünglich wurde dieser Effekt für ein System Ferroma-
gnet – Antiferromagnet beschrieben. Daneben wurde Exchange Bias auch bei an-
deren Materialkombinationen nachgewiesen, darunter Ferromagnet – Ferrimagnet
[CMBP00], Ferrimagnet – Ferrimagnet [HMHM06] sowie in einphasigen Ferrima-
gneten [WNL+10]. Aus Gründen der Übersichtlichkeit wird im Folgenden nur von
Ferromagnet – Antiferromagnet-Systemen die Rede sein. Entsprechende Überle-
gungen gelten auch für andere Exchange-Bias-Systeme.
Das Charakteristikum des Exchange Bias ist eine Verschiebung der Hysterese-
schleife entlang der Achse des externen Feldes nach einem „Field Cooling“-Prozess
[RZ07]. Bei diesem wird die Probe unter einem äußeren Magnetfeld (dem „Coo-
ling Field“ Hcf) von einer Temperatur oberhalb der Néel-Temperatur TN des An-
tiferromagneten auf die Messtemperatur abgekühlt. Die Größe der Hysteresever-
schiebung wird als Exchange Bias Feld HEB bezeichnet. In den meisten Fällen tritt
negativer Exchange Bias auf, das heißt Hcf und HEB besitzen entgegengesetzte Vor-
zeichen. Für geeignete Materialkombinationen kann — in Abhängigkeit von Hcf —
auch positiver Exchange Bias beobachtet werden [RZ07]. Das Field Cooling dient
der Ausrichtung des Antiferromagneten. Die maximale Temperatur, bei der Ex-
change Bias auftritt, wird als Blocking-Temperatur TB des Systems bezeichnet. Sie
ist stets niedriger als TN [RZ07].
Die Verschiebung der Hystereseschleife entsteht durch die energetische Bevor-
zugung paralleler oder antiparalleler Spinausrichtung (abhängig vom gewählten
System) an der Grenzfläche. Wird nach dem Field Cooling eine Hysteresekurve
beginnend mit H ‖ Hcf aufgenommen (das System befindet sich also anfangs in
der bevorzugten magnetischen Grenzflächenkonfiguration), so erfordert die Um-
magnetisierung des Ferromagneten ein höheres Feld als im freien Zustand, da der
energetisch höhere Zustand der Grenzfläche kompensiert werden muss. Im zwei-
ten Teil der Hysteresekurve erfolgt die Ummagnetisierung entsprechend früher.
Somit haben die Koerzitivfeldstärken der beiden Äste der Hysteresekurve, Hc1 und







Abbildung 2.1: Schematische Darstellung einer durch Exchange Bias verschobenen
Hysteresekurve. Die beiden Äste besitzen unterschiedliche Beträge
der Koerzitivfelder Hc1 und Hc2, aus denen sich die Hysteresever-
schiebung HEB (Exchange Bias Feld) und die Koerzitivfeldstärke Hc
des Systems berechnen lassen.





Die magnetische Gesamtenergie je Einheitsfläche eines Ferromagnet – Antifer-
romagnet-Systems mit Austauschkopplung lässt sich schreiben als [Mei62, Kiw01,
RZ07]:
EA = −µ0HMFMtFM cos(θ − β)
+KFMtFM sin2(β) + KAFtAF sin2(α)
−JEB cos(β− α) . (2.10)
Dabei ist H die Feldstärke des angelegten Feldes, M kennzeichnet die Magnetisie-
rung, K ist die uniaxiale Anisotropiekonstante, t bezeichnet die Schichtdicke, JEB
ist das Austauschintegral der Grenzflächenkopplung und die Indizes FM und AF
stehen für Ferromagnet und Antiferromagnet. Die Bedeutungen der Winkel sind
folgende: α zwischen KAF und MAF, β zwischen KFM und MFM und θ zwischen
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KFM und H. Ferner wird KFM ‖ KAF vorausgesetzt. Damit ist (β − α) der Winkel
zwischen MFM und MAF.
Die erste Zeile in (2.10) ist die Zeeman-Energie des Ferromagneten, die zweite
Zeile beinhaltet die Anisotropieenergien von Ferromagnet und Antiferromagnet
und die dritte Zeile stellt die Austauschenergie der Grenzfläche dar, bei Bevorzu-
gung paralleler Spinausrichtung. Unter der Annahme einer unendlichen Anisotro-
pie des Ferromagneten ergibt sich α = 0 und damit folgt für das Exchange Bias
Feld [RZ07]:
HEB = − JEB
µ0MFMtFM
. (2.11)
Die Schwierigkeit bei der Anwendung von Gleichung 2.11 besteht darin, realis-
tische Werte für JEB zu finden. Berechnungen mit JEB zwischen JFM und JAF liefern
Exchange Bias Felder, die um Größenordnungen größer sind als experimentell er-
mittelte Werte [NS99, Kiw01, RZ07]. Um die Berechnungen mit der Realität in Ein-
klang zu bringen, wurde eine Vielzahl von komplexeren Modellen die entwickelt,
die unter anderem eine Rotation der Spins im Antiferromagneten zulassen (α 6= 0)
und die Ausbildung von magnetischen Domänen im Ferromagneten und Antifer-
romagneten vorsehen. Ferner wird in aktuellen Modellen die komplexe und im-
perfekte Gestalt realer Grenzflächen berücksichtigt. Einen Überblick über wichtige
Modelle für die Beschreibung des Exchange Bias geben unter anderem die Arbei-
ten von Nogués und Schuller [NS99], Stamps [Sta00], Kiwi [Kiw01] sowie Radu
und Zabel [RZ07]
Neben der charakteristischen Hystereseverschiebung entlang der H-Achse tre-
ten im Zusammenhang mit dem Exchange Bias weitere Effekte auf, die auf die Aus-
tauschkopplung an der Grenzfläche zurückzuführen sind. Dazu zählt der Training-
Effekt, der auftritt, wenn mehrere Hysteresekurven in Folge aufgenommen wer-
den. Dabei zeigt sich eine monotone Veränderung von Hc1 und Hc2 und demzufol-
ge auch von HEB. Radu und Zabel [RZ07] führen an, dass dieser Effekt im Allgemei-
nen auf eine instabile Konfiguration des Antiferromagneten oder der Grenzfläche
zurückgeführt wird, obgleich die genauen Prozesse nicht im Detail geklärt sind.
Weitere Phänomene in Exchange Bias-Systemen sind eine Verstärkung der Koer-
zitivfeldstärke, Verschiebungen der Hystereseschleife entlang der M-Achse und
asymmetrische Hysteresekurven [RZ07].
2.2 Transmissionselektronenmikroksopie
Das Transmissionselektronenmikroskop (TEM) — entwickelt 1932 von Knoll und
Ruska [KR32] — ermöglicht heute mit den modernsten Geräten Ortsauflösungen
bis zu < 50 pm [ERC12, SJ12]. Der prinzipielle Aufbau entspricht dem eines Licht-
mikroskops (siehe Abb. 2.2):
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Abbildung 2.2: Abbildungsstrahlengang am TEM bei zweistufigem Abbildungs-
system. In jeder Abbildungsstufe entsteht ein Beugungsbild und
ein Ortsraumbild. [Fal12]





Details zu Aufbau und Funktionsweise des Transmissionselektronenmikroskops
sind in zahlreichen Lehrbüchern enthalten (zum Beispiel [BH82, Ege05, FH08,
WC09]) und sollen an dieser Stelle nicht wiederholt werden. Lediglich die im wei-
teren Verlauf dieser Arbeit wichtigen Verfahren sollen vorgestellt werden.
2.2.1 Abbildung, Beugung, Hell- und Dunkelfeld
Der Abbildungsstrahlengang an einem TEM mit zwei Abbildungsstufen ist in
Abb. 2.2 dargestellt. Obgleich heutige Geräte typischerweise eine dreistufige Ab-
bildung verwenden, ist diese Darstellung ausreichend zur Erklärung unterschied-
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licher Betriebsmodi. Die dritte Stufe (Projektiv) dient lediglich einer weiteren Ver-
größerung des durch die Zwischenlinse (zweite Abbildungsstufe) erzeugten Bil-
des.
Wie in Abb. 2.2 dargestellt, erzeugt das Objektiv ein Beugungsbild in der hinte-
ren (bildseitigen) Brennebene der Linse (auch als Beugungsebene bezeichnet) und
ein (vergrößertes) Bild in der Bildebene.2 Durch eine Veränderung der Brennweite
der Zwischenlinse (Variation des Spulenstromes) kann erreicht werden, dass sich
deren Gegenstandsebene entweder mit der Bild- oder der Beugungsebene des Ob-
jektivs überlagert. Auf diese Weise kann zwischen der Darstellung eines vergrößer-
ten Ortsraumbildes und eines Beugungsbildes gewählt werden.
Abbildung Der Kontrast, der in TEM-Aufnahmen bei geringer Vergrößerung3 be-
obachtet wird, entsteht im Wesentlichen durch eine Veränderung der Amplitude
der Elektronenwelle durch die Probe (Amplitudenkontrast). Dies kann einerseits
verursacht werden durch Absorptionsprozesse in der Probe sowie durch Streuung
beziehungsweise Beugung in zu große Winkel, sodass Teile der Elektronenwelle
die nachfolgenden Blenden nicht passieren können. Dieser Effekt kann verstärkt
werden, indem in die Beugungsebene des Objektivs eine zusätzliche Blende (soge-
nannte Kontrastblende) eingebracht wird [Ege05].
Aus dem Amplitudenkontrast lassen sich Rückschlüsse ziehen über:
• Probenzusammensetzung: Schwere Elemente erscheinen dunkler als leichte,
• Probendicke: Dickere Probenbereiche erscheinen dunkler,
• Kristallorientierung: Stärker beugende Bereiche erscheinen dunkler.
Bei der Hochauflösungsmikroskopie wird die Abbildung wesentlich durch den
Phasenkontrast, das heißt durch die Interferenz von gebeugten und ungebeugten
Strahlen, bestimmt. Dies wird im Abschnitt 2.2.3 näher erläutert.
Beugung Die Beugung der Elektronen an der Kristallstruktur der Probe wird
durch die Bragg-Gleichung beschrieben:
nλ = 2dhkl sin θ . (2.12)
Dabei ist λ die Wellenlänge der Elektronen, dhkl der Abstand der hkl-Ebenen und
θ der Winkel zwischen den hkl-Ebenen und dem einfallenden sowie dem gebeug-
ten Strahl. Im Allgemeinen wird n = 1 gesetzt und höhere Ordnungen werden
2 Gleiches gilt selbstverständlich auch für die weiteren Abbildungsstufen. An dieser Stelle ist diese
Tatsache aber nur bezüglich des Objektivs relevant.
3 Als gering werden hier Vergrößerung bezeichnet, die — im Gegensatz zur Hochauflösung — keine
Abbildung der Gitterstruktur der Probe ermöglichen, also kleiner als etwa 106-fach.
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durch entsprechende Vielfache der Indizes hkl und damit verbundenen kleine-
ren Ebenenabständen berücksichtigt. Die Wellenlänge der Elektronen beträgt bei
einer Energie von 200 keV λ = 2, 51 pm [BH82]. Bei einem Ebenenabstand von
dhkl = 0, 2 nm folgt θ = 6, 3 mrad = 0, 36◦. Aufgrund dieser kleinen Beugungs-
winkel treten im zentralen Bereich der Diffraktogramme nur Reflexe von Ebenen
auf, die parallel zum Elektronenstrahl orientiert sind [RK08]. Damit stellt das Beu-
gungsbild eine Ebene des reziproken Gitters dar, deren Normale durch den Wel-
lenzahlvektor der einfallenden Elektronenwelle gegeben ist.
Wird bei paralleler Beleuchtung der Probe ein Beugungsbild erzeugt, so spricht
man von Feinbereichsbeugung (Selected Area Diffraction — SAD). Es entstehen
scharfe Punktreflexe, deren Positionen durch die Bragg-Bedingung gegeben sind.
Diese lässt sich für aufgrund der kleinen Beugungswinkel annähern durch [RK08]:
λ
dhkl
= 2 sin θ ≈ tan(2θ) = r
L
. (2.13)
Dabei ist r der Abstand des Reflexes im Beugungsbild vom ungebeugten Strahl
und L die sogenannte Kameralänge. Damit gilt für den Netzebenenabstand:
dhkl ≈ λLr . (2.14)
Der Proportionalitätsfaktor λL muss experimentell bestimmt werden. Dazu wer-
den Beugungsbilder von Kalibrierproben mit bekannten Netzebenenabständen
aufgenommen und ausgemessen.
Der Probenbereich, der bei SAD zum Beugungsbild beiträgt kann durch eine
Bereichsblende in der Bildebene des Objektivs eingestellt werden. Aufgrund der
sphärischen Aberration beträgt der Mindestdurchmesser des ausgewählten Be-
reichs ≈ 100 nm [RK08].
Eine andere Methode der Transmissionselektronenbeugung stellt die konvergen-
te Elektronenbeugung (Convergent Beam Electron Diffraction — CBED) dar. Hier-
bei wird die Probe von einem fokussierten Elektronenstrahl beleuchtet. Infolgedes-
sen entstehen im Beugungsbild Kreisreflexe, deren Durchmesser dem Konvergen-
zwinkel des einfallenden Elektronenstrahls entspricht [FH08]. Die Positionen der
Spots bleiben beim Übergang von SAD zu CBED unverändert. Zusätzlich können
in größerem Abstand zum ungebeugten Strahl auch Reflexe aus den Higher Order
Laue Zones (HOLZ) auftreten. Desweiteren können HOLZ- und Kikuchilinien im
zentralen Bereich des Diffraktogramms beobachtet werden [WC09]. Der zum Beu-
gungsbild beitragende Probenbereich wird bei CBED durch den Durchmesser des
Elektronenstrahls bestimmt, der (abhängig vom Mikroskop) in der Größenordnung
von 1 nm liegt [FH08].
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Abbildung 2.3: Veranschaulichung der Position von Kontrastblende und Beu-
gungsbild für Hell- und Dunkelfeldabbildung. Die Ringe stellen
das Beugungsbild dar, der weiße Kreis steht für die Blende, die opti-
sche Achse ist durch das Fadenkreuz verdeutlicht. (a) Hellfeldabbil-
dung, (b) Dunkelfeldabbildung durch Verschiebung der Kontrast-
blende, (c) Dunkelfeldabbildung durch Verkippung des einfallen-
den Strahls
Hell- und Dunkelfeld Die oben bereits erwähnte Kontrastblende, die in die Beu-
gungsebene der Objektivlinse eingeführt wird, kann bei der Abbildung genutzt
werden, um die zum Bild beitragenden Reflexe gezielt auszuwählen. Dies ist in
Abb 2.3 verdeutlicht. Abbildungen, die den ungebeugten Strahl enthalten, werden
als Hellfeld bezeichnet (Abb. 2.3(a)). Dunkelfeldabbildungen werden ausschließ-
lich von gestreuten beziehungsweise gebeugten Strahlen erzeugt [BH82]. Dies kann
erreicht werden, indem die Kontrastblende soweit verschoben wird, dass der un-
gebeugte Strahl außerhalb der Blende liegt (Abb. 2.3(b)). Da hierbei abseits der
optischen Achse gearbeitet wird, erhalten Linsenfehler ein stärkeres Gewicht und
die Qualität der Abbildung wird vermindert. Um dies zu vermeiden, wird wie
in Abb. 2.3(c) gezeigt die Blende in ihrer zentralen Position belassen. Durch eine
Verkippung des einfallenden Elektronenstrahls wird erreicht, dass der ungebeugte
Strahl abseits der optischen Achse und (bei geeignetem Kippwinkel) außerhalb der
Kontrastblende liegt [BH82].
2.2.2 Elektronen-Energieverlustspektroskopie und energiegefilterte
Abbildung
Neben den bisher besprochenen elastischen Streu- beziehungsweise Beugungspro-
zessen treten auch inelastische Wechselwirkungen zwischen Primärelektronen und
Probe auf. Der daraus resultierende Energieverlust ∆E der transmittierten Elektro-
nen liefert Informationen über die Wechselwirkungen mit der Probe und erlaubt
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Rückschlüsse über die Zusammensetzung und die elektronische Struktur der Pro-
be [Ege05, RK08].
Bei der Elektronen-Energieverlustspektroskopie (Electron Energy Loss Spectros-
copy — EELS) wird das Spektrum der Elektronen über dem Energieverlust aufge-
nommen. Den intensivsten Peak liefern dabei (in den meisten Fällen) die nicht oder
elastisch gestreuten Elektronen mit ∆E = 0 (Nullverlustpeak). Der zweite wichtige
Beitrag zum EEL Spektrum sind Wechselwirkungen mit den Elektronen der äuße-
ren Schalen bei Energieverlusten ∆E < 50 eV, darunter insbesondere Plasmonen-
anregungen und Interbandanregungen [BH82, Ege05]. Eine weitere Komponente
sind Ionisationsprozesse, die Energieverluste von etwa (102 . . . 104) eV hervorru-
fen [FH08]. Daneben beinhalten EEL Spektren einen mit steigendem Energieverlust
monoton fallenden Untergrund [RK08].
Zur Bestimmung der Probenzusammensetzung werden die elementspezifischen
Energieverluste der Ionisationsprozesse herangezogen. Aus der Position dieser Ab-
sorptionskanten lässt sich direkt auf die vorhandenen Elemente schließen. Für eine
quantitative Bestimmung der Zusammensetzung muss zunächst der Untergrund
abgezogen werden. Dies geschieht durch Extrapolation des Bereichs vor der Kan-
te. Für das Verhältnis der Konzentrationen c zweier Elemente A und B mit den










Die Wechselwirkungsquerschnitte σA und σB lassen sich bei Kenntnis der Ord-
nungszahl, der beteiligten Elektronenschale und des Energiebereichs, über den die
Intensität integriert wurde, berechnen [Ege05, FH08].
Kernstück des EELS-Spektrometers ist ein magnetisches Prisma (Sektorfeld)4, bei
dem die magnetischen Feldlinien senkrecht zum Elektronenstrahl orientiert sind.
Dadurch wird eine Ablenkung der Elektronen um ≈ 90◦ erreicht, wobei Elektro-
nen geringerer Energie stärker abgelenkt werden [RK08]. Auf diese Weise wird die
geforderte Energiedispersion erreicht. Die Aufnahme des Energieverlustspektrums
erfolgt in einem parallelen Spektrometer durch eine hinter dem Magnetprisma an-
geordnete elektronensensitive Kamera.




≈ 10−5 . . . 10−2 . (2.16)
4 Es existieren auch komplexere, aus mehreren Magnetprismen aufgebaute Anordnungen [BH82].
An dieser Stelle soll jedoch nur das Einzelprisma betrachtet werden.
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Infolgedessen beträgt die Dispersion lediglich einige µm/eV [FH08]. Aus diesem
Grund befinden sich zwischen Magnetprisma und Kamera weitere Elektronenlin-
sen, die die Dispersion vergrößern.
Ein geeignet konstruiertes Magnetprisma [RK08] wirkt zusätzlich zu den be-
nannten Dispersionseigenschaften auch als Elektronenlinse, das heißt eine Spek-
trometerobjektebene wird in eine Bildebene abgebildet [BH82]. Es wird daher auch
von abbildenden Energiefiltern gesprochen. Ein solches Instrument besitzt auf der
Bildseite neben der Bildebene, in der ein Abbild mit chromatischer Aberration ent-
steht, eine Energiedispersionsebene, in der das EEL Spektrum vorliegt. Über die
nachfolgende Elektronenoptik kann ausgewählt werden, welche dieser beiden Ebe-
nen auf den Detektor abgebildet wird [RK08]. Bei der Aufnahme der Bildebene
des Spektrometers können durch eine Spaltblende in der Energiedispersionsebene
gezielt Elektronen einer bestimmten Energie für die Abbildung ausgewählt wer-
den. Diese Technik wird als energiegefilterte Abbildung (Energy-filtered TEM —
EFTEM) bezeichnet. Ein Anwendungsfall ist die ausschließliche Verwendung von
nicht beziehungsweise elastisch gestreuten Elektronen (Nullverlustabbildung) um
Artefakte aufgrund der chromatischen Aberration der Elektronenlinsen zu ver-
meiden. Desweiteren können durch EFTEM-Aufnahmen bei Energien in der Nä-
he von elementspezifischen Absorptionskanten Elementverteilungsbilder erhalten
werden. Bei der Drei-Fenster-Methode [FH08] wird dazu ein Bild in einem Ener-
gieintervall von (10 . . . 20) eV um das Maximum der Kante sowie zwei Bilder bei
unterschiedlichen Energien vor der Kante aufgenommen. Aus den beiden letztge-
nannten wird der Untergrund für den Energiebereich des ersten Bildes extrapoliert
und von diesem abgezogen. Bereiche, in denen das zur untersuchten Kante gehö-
rige Element vorhanden ist, erscheinen in dem auf diese Weise erzeugten Element-
verteilungsbild hell.
2.2.3 Hochauflösungs-TEM, Aberrationen und Aberrationskorrektur
Im Allgemeinen führt die Wechselwirkung des Elektronenstrahls mit der Probe zu
ortsabhängigen Änderungen sowohl der Amplitude als auch der Phase der Elek-
tronenwelle. Während bei Abbildungen mit geringer Vergrößerung (siehe oben)
in den meisten Fällen Amplitudenkontrast überwiegt, wird bei der Hochauflö-
sungsabbildung (High Resolution TEM — HRTEM) der Phasenkontrast dominant
[BH82], weswegen an dieser Stelle nur auf letzteren eingegangen werden soll.5 In
der Theorie wird von einem Phasenobjekt gesprochen, wenn nur die Phase der
Elektronenwelle, nicht aber deren Amplitude verändert wird; ein schwaches Pha-
senobjekt (weak phase object) liegt vor, wenn diese Änderung klein ist [KCH07]. In
5 Nichtsdestoweniger kann auch in HRTEM-Aufnahmen Amplitudenkontrast beobachtet werden
insbesondere an Grenzflächen zwischen unterschiedlichen Materialien.
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der Praxis entsprechen dünne Proben aus Elementen niedriger Ordnungszahl an-
nähernd einem schwachen Phasenobjekt. Die Wellenfunktion an der Austrittsseite
der Probe (exit wave function — Austrittswellenfunktion) lässt sich in diesem Fall
angeben als [KCH07]











φ(x, y, z)dz . (2.19)
Im Falle von Proben, die nicht als schwaches Phasenobjekt beschrieben werden
können, ist die Berechnung der Austrittswellenfunktion ψe(x, y) aufwändiger. Ei-
ne Herangehensweise stellt der Multi-Slice-Algorithmus dar, bei dem das Objekt
senkrecht zum Elektronenstrahl in mehrere Schichten (slices) zerlegt wird, die je-
weils einzeln als schwache Phasenobjekte behandelt werden [Kir10].
Ausgehend von dieser phasenmodulierten Elektronenwelle erzeugt die Objek-
tivlinse ein Beugungsbild in der hinteren Brennebene und ein Abbild in der Bil-
debene. Der Übergang von Objekt- zu Beugungsebene entspricht mathematisch
einer Fouriertransformation, von Beugungs- zu Bildebene einer inversen Fourier-
transformation [KCH07]. Die Wellenfunktion in der hinteren Brennebene ist dann
[KCH07, Kir10]
Ψd(kx, ky) = F{ψe(x, y)} , (2.20)




1 |k| ≤ r
0 |k| > r (2.21)
beschrieben. Die Objektivlinse bewirkt zudem aufgrund ihrer Aberrationen eine
Phasenverschiebung der gebeugten Strahlen, die durch die Kontrastübertragungs-
funktion
e−iχ(kx,ky) = cos(χ(kx, ky))− i sin(χ(kx, ky)) (2.22)
beschrieben wird. Der für den Phasenkontrast relevante Imaginärteil dieser Funkti-
on wird auch als Phasenkontrastübertragungsfunktion bezeichnet [BH82, KCH07].
Auf die in Gleichung (2.22) enthaltene Aberrationsfunktion χ(kx, ky) wird an spä-
terer Stelle eingegangen werden. Die durch die Objektivlinse modulierte Wellen-
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funktion in der Beugungsebene ist damit
Ψ′d(kx, ky) = Ψd(kx, ky)P(kx, ky)e
−iχ(kx,ky) . (2.23)
Daraus ergibt sich durch inverse Fouriertransformation die Wellenfunktion in der
Bildebene
ψi(x, y) = F−1{Ψ′d(kx, ky)} (2.24)
und die Intensitätsverteilung auf dem Beobachtungsschirm (beziehungsweise der
Kamera) [KCH07, Kir10]
g(x, y) = |ψi(x, y)|2 . (2.25)
Die oben eingeführte Aberrationsfunktion χ(kx, ky), beschreibt die Linsenfehler
der Objektivlinse.6 Sie ist definiert als der Abstand zwischen idealer (aberrations-
freier) und tatsächlicher Wellenfront in der Beugungsebene [Sax95, KCH07]. Diese
















(C30 + C34a cos(4θ) + C34b sin(4θ) + C32a cos(2θ) + C32b sin(2θ))
+ . . . } (2.26)
mit den Aberrationskoeffizienten Cij geschrieben werden [KCH07, Ble08]. Die Beu-
deutung der einzelnen Koeffizienten ist in Tabelle 2.1 zusammengefasst. Die beiden
für die weitere Betrachtung wichtigsten Beiträge liefern der Defokus C10 (auch als
∆ f bezeichnet) und die sphärische Aberration C30 (auch als CS oder C3 bezeichnet).
Für Aberrationen niedrigerer Ordnung als C3j wurden vergleichsweise früh in der
Geschichte der Elektronenmikroskopie geeignete Korrektoren entwickelt. Damit
war die sphärische Aberration lange Zeit der auflösungsbegrenzende Linsenfeh-
ler. In der Tat zeigte Scherzer schon 1936, dass jedes raumladungsfreie, rotations-
symmetrische und zeitlich konstante elektronenoptische Abbildungssystem, das
ein reales Bild des Objektes erzeugt, stets sphärische und chromatische Aberration
aufweist [Sch36, BH82]. Die ersten erfolgreichen Korrektoren für sphärische Aber-
ration (das heißt solche, die eine tatsächliche Auflösungsverbesserung gegenüber
6 Die alleinige Betrachtung der Objektivlinse ist gerechtfertigt durch die Vergrößerung des von ihr










C23 dreizähliger Astigmatismus dreizählig
C30 sphärische Aberration ∞
C32 C30 zweizähliger Astigmatismus zweizählig
C34 C30 vierzähliger Astigmatismus vierzählig
Tabelle 2.1: Bedeutung der Aberrationskoeffizienten in Gleichung 2.26 [Ble08].
den leistungsfähigsten unkorrigierten Instrumenten bewirkten [KCH07]) wurden
Ende der 1990er Jahre beschrieben [HUS+98, HRU+98, KDL99]. Dabei wird durch
die Verwendung von Multipollinsen die Rotationssymmetrie gebrochen. Sowohl
Hexapolsysteme als auch kombinierte Quadrupol-Oktopol-Systeme ermöglichen
Korrekturen der sphärischen Aberration. In jüngster Zeit wurden auch Mikrosko-
pe mit Korrektoren für chromatische Aberration hergestellt.
Die Phasenkontrastübertragungsfunktion der Objektivlinse hat bei Berücksichti-
gung von Defokus und sphärischer Aberration die Form




Die begrenzte räumliche und zeitliche Kohärenz des Elektronenstrahls bewirkt ei-
ne zusätzliche Dämpfung dieser Funktion bei hohen Werten von k. Der Verlauf von
sin(χ(k)) für ein Mikroskop ohne C30-Korrektur ist in Abbildung 2.4 (blaue Kurve)
für typische C10- und C30-Werte dargestellt. Die Oszillationen bei höheren k be-
wirken Kontrastumkehrungen in der Abbildung, die eine Interpretation der erhal-
tenen Ergebnisse erschweren. Die Phasenverschiebung aufgrund der sphärischen
Aberration kann teilweise durch den Defokus kompensiert werden. So lässt sich
bei vorgegebenem C30 der Defokus so einstellen, dass der erste Nulldurchgang von
sin(χ(k)) bei größtmöglichem k erfolgt (sogenannter Scherzer-Fokus) [KCH07]:
C10,Scherzer = −1, 2
√
C30λ (2.28)
Dieser Fall ist in Abbildung 2.4 dargestellt. Unter diesen Bedingungen wird das
Punktauflösungsvermögen definiert als der zum ersten Nulldurchgang gehörige
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Abbildung 2.4: Kontrastübertragungsfunktionen für TEM ohne (blau) und mit (rot)
Korrektur der sphärischen Aberration, jeweils unter Scherzerbedin-
gung. Parameter blaue Kurve: C30 = 1, 2 mm, C10 = −67 nm. Pa-
rameter rote Kurve: C30 = 0, 01 mm, C10 = −6 nm. Gemeinsame
Parameter: Beschleunigungsspannung UB = 200 kV, Chromatische
Aberration CC = 1, 2 mm, Energiebreite ∆E = 0, 7 eV, Instabilität
der Beschleunigungsspannung: ∆UB/UB = 2, 5 · 10−7, Instabilität
des Objektivlinsenstromes ∆I/I = 5 · 10−7, Fokusbreite 2,17 nm,
Strahlkonvergenz 0,1 mrad.
Abstand des Realraumes. Als Informationslimit wird der Abstand bezeichnet, bei
dem sin(χ(k)) bis auf Null gedämpft ist. Im Beispiel der blauen Kurve in Abbil-
dung 2.4 beträgt das Punktauflösungsvermögen 0,24 nm und das Informationsli-
mit 0,1 nm.
In Abbildung 2.4 ist als rote Kurve ein Beispiel einer Phasenkontrastübertra-
gungsfunktion eines C30-korrigierten Mikroskops mit C30 = 0, 01 mm und C10 =
−6 nm dargestellt. Unter diesen Bedingungen erfährt sin(χ(k)) keinen Nulldurch-
gang, das heißt es findet keine Kontrastumkehr in der Abbildung statt. Demzufolge
ist nur noch das Informationslimit, das hier 0,075 nm beträgt, relevant.
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3 Experimentelle Details
3.1 Herstellung nanostrukturierter Substrate und
Templatschichten
Die Herstellung nanostrukturierter Magnetschichten genießt derzeit ein hohes In-
teresse, insbesondere in Hinblick auf Datenspeicherung [Ros01]. Um in dieser Ar-
beit ein möglichst weites Feld abzudecken, wurden verschiedene Herangehenswei-
sen zur Herstellung nanostrukturierter Schichten angewendet. Die Gemeinsamkeit
zwischen allen ist, dass zunächst ein nanostrukturiertes Substrat erzeugt wurde,
auf das anschließend die magnetischen Schichten abgeschieden wurden. Konkret
wurden folgende Methoden gewählt:
1. Selbstassemblierung von Gold-Nanopartikeln zu Monolagen
2. Erzeugung nanoperforierter ZrO2-Membranen durch einen selbstassemblie-
renden Sol-Gel-Prozess
3. Nanoimprint-Lithografie auf Silicium
Diese einzelnen Methoden führen zu sehr unterschiedlichen Strukturen. Ein wich-
tiges Charakteristikum ist hierbei die Regelmäßigkeit des erzeugten Musters. Die
Nanoimprint-Lithografie bietet als Top-Down-Technik die Möglichkeit einer lang-
reichweitig geordneten Struktur und bietet sich damit als Verfahren zur Herstel-
lung bitstrukturierter Speicherschichten (Bit Patterned Media — BPM) an, die ein
solches regelmäßiges Muster voraussetzen [Ros01, TT05, WM06].
Im Gegensatz zur Lithografie sind die beiden anderen Methoden Bottom-Up-
Verfahren. Die Ausnutzung der Selbstassemblierung nanoskopischer Objekte (hier
im konkreten Fall Nanopartikel beziehungsweise Mizellen) gilt als vielverspre-
chend [Ros01]. Die Erzeugung großflächiger, langreichweitig geordneter Bereich
erfordert dabei jedoch oftmals ausgefeilte Verfahrensweisen [Ros01, WM06]. Von
den oben genannten Methoden führte die Selbstassemblierung von Goldpartikeln
in Abhängigkeit von der verwendeten Partikelgröße zu mehr oder weniger stark
ausgedehnten geordneten Bereichen. Im Gegensatz dazu führt der angewendete
Prozess zur Erzeugung nanoperforierter Membranen stets nur zu kurzreichwei-
tiger Ordnung [FKJ+06, KAN+07, LKA+08]. Insofern ist diese Herangehenswei-
se nicht geeignet für bitstrukturierte Speichermedien. Zur Erzeugung perkolier-
ter Speicherschichten (percolated media) [ZT06, SFP+06] kann diese Methode hin-
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Abbildung 3.1: SEM-Aufnahmen der resultierenden Anordnung der Goldpartikel
nach der Selbstassemblierung für Partikelgrößen von (a) 60 nm, (b)
40 nm und (c) 20 nm [Sch10].
gegen eingesetzt werden. Für dieses Konzept ist kein langreichweitig geordnetes
Muster der Nanostrukturen erforderlich, obgleich gezeigt wurde [ZT06], dass ei-
ne regelmäßige Anordnung der Strukturen auch hier zu einer Verbesserung der
Eigenschaften führt.
3.1.1 Selbstassemblierte Goldpartikelmonolagen
Bei der Abscheidung magnetischer Schichten auf nichtmagnetische Partikellagen
[AHG+05] werden Selbsassemblierungsprozesse zur Nanostrukturierung genutzt,
die jedoch getrennt von der magnetischen Schichtherstellung ablaufen.1 Vorteil die-
ser Trennung ist, dass beide Teilprozesse weitgehend unabhängig voneinander op-
timiert werden können.
Die Goldpartikel-Monolagen für die vorliegende Arbeit wurden an der Profes-
sur „Oberflächen- und Grenzflächenphysik“ der TU Chemnitz in dem in [SSM+10]
beschriebenen Verfahren hergestellt. Als Substrat diente jeweils thermisches Silici-
umdioxid SiO2 (100 nm) / Si(001). Diese wurden zur Reinigung im Ultraschallbad
jeweils fünf Minuten in Aceton, Ethanol und Wasser behandelt. Zur Erzeugung
einer hydrophilen Oberfläche wurden die gereinigten Substrate einem O2-Plasma
ausgesetzt.
Die Goldpartikel mit Durchmessern von 60 nm, 40 nm und 20 nm entstammten
kommerziellen Kolloidlösungen (Array Gold Colloid, British Biocell International,
Inc.), die mit Ethanol im Verhältnis 2:1 verdünnt wurden. Jeweils 60 µl dieser ver-
dünnten Lösungen wurden auf die Substrate gegeben und das Lösungsmittel wur-
de unter Umgebungsbedingungen verdunstet [Sch09].
1 Der gegenteilige Fall wäre die direkte Anordnung magnetischer Nanopartikel auf einem Substrat.
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SEM-Aufnahmen der aus diesem Vorgehen resultierenden Partikelanordnungen
sind in Abbildung 3.1 gezeigt. Die Partikel bedecken das Substrat nur in einzelnen
Bereichen, was auf eine geringe Konzentration der Kolloidlösung zurückzuführen
ist [Sch09]. Diese Bereiche haben bei allen Partikeln Größen von einigen 10 µm. Die
Struktur innerhalb dieser Bereiche hängt jedoch stark von der Partikelgröße ab.
Im Falle der 60 nm-Partikel (Abbildung 3.1(a)) existieren ausgedehnte Bereiche mit
langreichweitig dichtgepackten Strukturen. Allerdings wird diese Ordnung durch
Versetzungen innerhalb der Bereiche gestört.
Bei der Anordnung der 40 nm-Partikel (Abbildung 3.1(b)) entsteht keine lang-
reichweitige Ordnung. Stattdessen bilden sich dichtgepackte Inseln mit etwa zehn
bis 20 Partikeln. Dazwischen befinden Bereiche ohne Partikel, die einige 10 nm Grö-
ße erreichen.
Die Partikel mit 20 nm Durchmesser (Abbildung 3.1(c)) lassen in ihrer Anord-
nung keinerlei langreichweitige und auch nur schwache kurzreichweitige Ord-
nung erkennen. Hier ist eine Vielzahl von Lücken zwischen den Partikeln zu er-
kennen. Geordnete Inseln treten nur vereinzelt auf und umfassen eine geringere
Zahl von Partikeln als es bei den 40 nm-Partikeln der Fall war.
Aufgrund der geringen Bedeckung des Substrates mit Partikeln und der beson-
ders bei kleinen Partikeln schwachen Ordnung der Strukturen, sind diese Anord-
nungen in der vorliegenden Form kaum für konkrete Anwendungsfälle geeignet.
Als Modellsystem zur Untersuchung, welchen Einfluss ein solches Templat auf die
(magnetischen und strukturellen) Eigenschaften dünner Schichten ausübt, sind die
erreichten Strukturen hingegen ausreichend.
3.1.2 Herstellung nanoperforierter ZrO2-Membranen
Zur Herstellung der Membranen wurde ein Sol-Gel-Prozess verwendet, der ne-
ben ZrO2 auch für die Herstellung von TiO2- und Al2O3-Membranen Anwendung
findet (siehe Abbildung 3.2) [FKJ+06, KAN+07]. Die Schichtabscheidung erfolgt
chemisch durch Eintauchen des Substrates in eine Lösung (Chemical Solution De-
position). Diese enthält neben der abzuscheidenden Komponente (beziehungswei-
se deren Precursor) als organische Komponente Block-Copolymere, die Mizellen
bilden. Bei der Abscheidung der Schicht erfolgt die selbstassemblierte Anordnung
der Mizellen. Durch eine thermische Behandlung wird die organische Komponen-
te zersetzt und hinterlässt die gewünschten Perforationen. Durch gezielte Einstel-
lung der Prozess- und Umgebungsparameter lassen sich Form, Größe und Abstand
der Perforationen steuern [KAN+07]. Aufgrund der Verwendung von kommerzi-
ell erhältlichen Ausgangsstoffen und der Durchführung ohne spezielle Apparate,
ist diese Methode kostengünstig im Vergleich zu anderen Nanostrukturierungsver-
fahren, insbesondere zu Top-Down-Ansätzen [KAN+07, SFL+10].
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Abbildung 3.2: Schematische Darstellung des Prozesses zur Herstellung nanoper-
forierter anorganischer Membranen. Die Substrate werden in die
Ausgangslösung getaucht, die neben dem Precursor der anorgani-
schen Phase Mizellen eines Blockcopolymers enthält. Letztere wer-
den durch thermische Behandlung zersetzt und hinterlassen Perfo-
rationen in der Schicht. (aus [KAN+07])
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Abbildung 3.3: Charakterisierung der nanoperforierten ZrO2-Membranen mittels
(a) SEM und (b) GISAXS. Die Nahordnung der Perforationen ist in
(a) zu erkennen. (aus [SFL+10])
Die für diese Arbeit verwendeten Membranen wurden von M. Faustini und
D. Grosso (Université Pierre et Marie Curie, Paris) erzeugt und zur Verfügung ge-
stellt.
Ausgangsstoffe für die hergestellten ZrO2-Membranen waren ZrCl4 (Aldrich)
und Polybutadien-b-polyethylenoxid (PB-b-PEO) (P3017-BdEO, Polymersource).
Als Lösungsmittel dienten Wasser und Ethanol (Normapur) [SFL+10].
Zur Herstellung der Schichten wurde zunächst eine Lösung von PB-b-PEO in
einem Wasser-Ethanol-Gemisch hergestellt (Lösung „A“) und 2 h bei 70 ◦C gela-
gert. Nach deren Abkühlen wurde eine zweite Lösung „B“ (bestehend aus ZrCl4
in Ethanol) hinzugefügt, sodass die resultierende Lösung ZrCl4, PB-b-PEO, H2O
und Ethanol in den Stoffmengenverhältnissen 1:0,002:42:160 enthielt. Diese wurde
30 min bei Raumtemperatur gerührt [SFL+10].
Als Substrat diente Si(001) mit nativem SiOx, welches mittels CSD beschichtet
wurde. Dazu wurde das Substrat in die Lösung getaucht und mit einer Geschwin-
digkeit von 0,5 mm s−1 herausgezogen. Letzter Schritt der Schichtherstellung war
eine Temperung für 5 min bei 500 ◦C [SFL+10].
Zur Charakterisierung der auf diese Weise erzeugten Membran wurden Raster-
elektronenmikroskopie (Zeiss Ultra 55) und Grazing Incidence Small Angle X-ray
Scattering (GISAXS) angewendet [SFL+10]. Entsprechende Ergebnisse sind in Ab-
bildung 3.3 gezeigt. In der SEM-Aufnahme in Abbildung 3.3(a) ist die Anordnung
der Perforationen zu erkennen. Eine quantitative Analyse der Aufnahmen ergab ei-
ne Durchmesser der Perforationen DPerf = 17 nm und einen Mittelpunktsabstand
von 34 nm [SFL+10]. Aus den GISAXS-Messungen (Abbildung 3.3(b)) wurde ein
Mittelpunktsabstand von 33,7 nm bestimmt [SFL+10].
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3.1.3 Nanoimprint-Lithografie auf SiOx/Si
Vorstrukturierte SiOx (nativ) / Si(001)-Substrate wurden mittels Nanoimprint-
Lithografie [CKR95, CKR96] erzeugt. Dabei wird ein Prägestempel, der die ge-
wünschte Struktur als Negativ enthält, auf die zu strukturierende Probe ge-
presst. Bei hinreichend weichen Oberflächen (beispielsweise Metalle oberhalb der
Schmelztemperatur) kann die Übertragung der Nanostruktur auf diese Art direkt
erfolgen [Fai03]. Eine andere Herangehensweise besteht darin, eine Polymerschicht
auf die Probe aufzubringen, in diese die Nanostruktur zu prägen und anschließend
durch geeignete Ätzprozesse das Muster in die Probe zu übertragen [CKR96]. Der
Vorteil der Nanoimprint-Lithografie ist, dass der (aufwendig herzustellende) Prä-
gestempel mehrfach verwendet werden kann, wodurch dieses Verfahren Kosten-
vorteile gegenüber anderen Nanostrukturierungstechniken besitzt [CKR96].
Die für die vorliegende Arbeit herzustellende Nanostruktur bestand aus Nan-
dots mit einer Größe von DDot = 30 nm und einem Mittelpunktsabstand von 60 nm.
Die Prägung des Musters wurde durch die Firma Obducat AB (Malmö, Schweden)
durchgeführt. Dazu wurde auf das Silicium eine Schicht Polymethylmethacrylat
(PMMA) aufgrebracht, in das der Prägestempel gepresst wurde. Die anschließende
Übertragung der Nanostruktur in das Substrat erfolgte mittels reaktivem Ionenät-
zen (Reactive Ion Etching — RIE).
Die Charakterisierung der erhaltenen Substratstrukturen erfolgte im Zusammen-
hang mit der Untersuchung der darauf abgeschiedenen Fe100−xTbx-Schichten und
ist in Abschnitt 4.3.3 (Seite 73) beschrieben.
3.2 Abscheidung der magnetischen Schichten
Im Rahmen dieser Arbeit wurden folgende magnetische Schichten untersucht:
• (FePt)100−xCux-Schichten mit Kupfergehalten x = 0 . . . 21
• Fe100−xTbx-Schichten (zuzüglich Keim- und Deckschicht) mit Terbiumgehalt
x = 16 . . . 26
• [Co/Pt]n-Multilagen (zuzüglich Keim- und Deckschicht)
• Fe100−xTbx / [Co/Pt]n-Proben (zuzüglich Keim-, Zwischen- und Deck-
schicht).
Die Abscheidung dieser Schichten beziehungsweise Schichtsysteme wurde von
Mitarbeitern der Professur „Oberflächen- und Grenzflächenphysik“ der TU Chem-
nitz vorgenommen. Dabei wurden alle Schichten bei Raumtemperatur mittels phy-
sikalischer Gasphasenabscheidung (Physical Vapour Deposition — PVD) im Hoch-
vakuum (HV) beziehungsweise Ultrahochvakuum (UHV) hergestellt. Details der
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einzelnen Herstellungsprozesse sind im Folgenden für die einzelnen Schichtsyste-
me aufgeführt.
3.2.1 (FePt)100−xCux-Schichten
Aufgrund ihrer hohen uniaxialen Anisotropie gelten FePt-Legierungen als vielver-
sprechender Kandidat für den zukünftigen Einsatz in magnetischen Speichermedi-
en [WD00]. Dabei kann FePt sowohl als chemisch ungeordnete FCC-Struktur exis-
tieren (sogenannte A1-Phase) als auch als chemisch geordnete FCT-Struktur (te-
tragonal flächenzentriert), die als L10-Phase bezeichnet wird. Bei letzterer liegt eine
Stapelung reiner Fe- und Pt-Schichten entlang der c-Achse vor. Nur diese L10-Phase
besitzt die erwähnte hohe uniaxiale Anisotropie, die einen magnetokristallinen Ur-
sprung hat. Die leichte Achse der Magnetisierung ist dabei entlang der c-Achse
orientiert [YXS06]. Für den Einsatz von FePt in einem Perpendicular Recording-
Medium ist es daher erforderlich, eine Schicht mit reiner L10-Phase in (001)-Textur
zu erzeugen.
Die Abscheidung der (FePt)100−xCux-Schichten erfolgte mittels Magnetron-Sput-
tern in einer Hochvakuumanlage mit einem Basisdruck von ≤ 2× 10−6 mbar. Als
Sputtergas diente Argon mit einem Druck von 3,5× 10−3 mbar [Bro10]. Als Sub-
strat wurde thermisches Siliziumoxid SiO2 (100 nm) / Si(001) verwendet. Binäre
FePt-Schichten wurden durch Codeposition aus reinen Eisen- und Platintargets
abgeschieden. Die Erzeugung ternärer (FePt)100−xCux-Filme folgte dem von Yan
et al. [YXS06] angewendeten Verfahren. Dazu wurde zunächst eine Kupferschicht
der Dicke tCu = (0 . . . 1,2) nm abgeschieden, gefolgt von einer FePt-Schicht der Di-
cke tFePt = 5 nm− tCu. Sowohl binäre als auch ternäre Proben wurden nach der
Schichtabscheidung einem Rapid Thermal Annealing (RTA) Prozess bei einer Tem-
peratur von TA = 600 ◦C über eine Dauer von 30 s unterzogen. In den ternären Pro-
ben führte dieser Prozess zu einer vollständigen Umwandlung des anfänglichen
Zweischichtsystems FePt / Cu in eine (FePt)100−xCux-Schicht. Die mittels Ruther-
ford Backscattering (RBS) ermittelten Zusammensetzungen dieser Schichten sind
in Tabelle 3.1 zusammengefasst [Bro10].
3.2.2 [Co/Pt]n-Multilagen auf planaren und nanostrukturierten
Substraten
Die in dieser Arbeit untersuchten [Co/Pt]n-Multilagen besitzen Einzelschichtdi-
cken der Co- und Pt-Lagen von jeweils t < 1 nm. Solche Systeme weisen ein ferro-
magnetisches Verhalten mit uniaxialer Anisotropie auf, wobei die magnetisch leich-
te Achse senkrecht zu den Multilagen orientiert ist [KY05, ZWL+11]. Dabei wird
die magnetische Anisotropie durch die Grenzflächen innerhalb des Schichtstapels
bestimmt. Insbesondere weisen Nakajima et al. [NKS+98] auf die Bedeutung der
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Tabelle 3.1: Übersicht der Proben der (FePt)100−xCux-Serie
Hybridisierung zwischen Co 3d- und Pt 5d-Orbitalen hin. In Multilagenstapeln
auf nichtplanaren Substraten führt die Wölbung der Schichten und der Grenzflä-
chen demzufolge zu lokalen Veränderungen der magnetischen Anisotropieachse
[UMH+06].
Die Abscheidung der planaren [Co/Pt]n-Multilagen erfolgte durch Magnetron-
Sputtern in einer UHV-Anlage mit einem Basisdruck≤ 5× 10−9 mbar. Der Arbeits-
druck des Argon-Sputtergases betrug 1,5× 10−3 mbar. Als Substrat diente Silizium
mit thermischer Oxidschicht: SiO2 (100 nm) / Si(001). Der Schichtaufbau der plana-
ren [Co/Pt]n-Multilagen lautet:
Pt (3 nm) / [Co (0,4 nm) / Pt(0,8 nm)]10 / Pt (4,2 nm) / Substrat.
Zur Erzeugung nanostrukturierter [Co/Pt]n-Schichten wurden sowohl die in
Abschnitt 3.1.1 beschriebenen Goldpartikel-Monolagen als auch nanoperforierte
ZrO2-Membranen (siehe Abschnitt 3.1.2) als Substrate verwendet.
Auf den Goldpartikel-Monolagen (Partikelgrößen 60 nm, 40 nm und 20 nm) wur-
de die Schichtfolge
Pt (3 nm) / [Co (0,3 nm) / Pt(0,8 nm)]8 / Pt (5 nm) / Substrat
abgeschieden. Die Deposition von Cobalt und Platin erfolgte mittels Elektronen-
strahlverdampfung im Ultrahochvakuum (Basisdruck 4× 10−11 mbar, Druck wäh-
rend der Abscheidung ≤ 5× 10−9 mbar) [SSM+10, Sch10].
Der Schichtaufbau der [Co/Pt]n-Multilagen auf nanoperforierten ZrO2-Membra-
nen lautet:
Pt (1,91 nm) / [Co (0,28 nm) / Pt(0,76 nm)]8 / Pt (4,8 nm) / Substrat.
Die Abscheidung erfolgte in diesem Fall mittels Magnetron-Sputtern, wobei Argon
als Sputtergas mit einem Druck von 8,2× 10−3 mbar verwendet wurde [SFL+10].
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3.2.3 Fe100−xTbx-Schichten
In der vorliegenden Arbeit wurden Fe100−xTbx-Schichten mit x = 18 . . . 26 unter-
sucht. Nach Tewes et al. [TZH94] ist dabei in allen Fällen eine amorphe Beschaffen-
heit der Schichten zu erwarten. Zugleich zeigen solche Schichten eine ausgeprägte
magnetische Anisotropie, bei der die leichte Achse senkrecht zur Schichtebene ori-
entiert ist [HAD+92, HPEH95, HP99].
Zur Herstellung der Fe100−xTbx-Schichten diente eine UHV-Anlage mit einem
Basisdruck von ≤ 5× 10−9 mbar, in der die Schichten mittels Magnetron-Sput-
tern abgeschieden. Als Arbeitsgas diente hierbei Argon mit einem Druck von
1,5× 10−3 mbar. Die Fe100−xTbx-Legierungen wurden durch Codeposition von Fe-
und Tb-Elementtargets erzeugt.
Fe100−xTbx-Schichten wurden mit Keim- und Deckschichten aus Platin bezie-
hungsweise Tantal hergestellt. Die Schichten haben den Aufbau
Pt (3 nm) / Fe100−xTbx (20 nm) / Pt (5 nm) / Substrat
beziehungsweise
Ta (3 nm) / Fe100−xTbx (20 nm) / Ta (5 nm) / Substrat.
Die Zusammensetzung der Schichten wurde im Bereich x = 18 . . . 26 variiert. Pla-
nare Schichten wurden auf SiO2 (100 nm) / Si(001) abgeschieden. Zusätzlich wur-
den Pt / Fe100−xTbx / Pt-Proben auf vorstrukturierten SiOx (nat.) / Si(001)-Sub-
straten hergestellt. Der Prozess der Strukturierung dieser Substrate mittels Nano-
imprint-Lithografie ist in Abschnitt 3.1.3 beschrieben.
3.2.4 Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-Systeme
Aufbauend auf die magnetisch einkomponentigen Proben mit [Co/Pt]n-Multila-
gen und Fe100−xTbx-Schichten wurden Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-Proben als Systeme
mit zwei magnetischen Komponenten hergestellt, in denen beide Bestandteile eine
magnetische Anisotropie mit der leichten Achse senkrecht zur Filmebene aufwei-
sen.In solchen Schichten besteht eine Austauschkopplung zwischen Fe80Tb20 und
[Co/Pt]10, die sich durch das Einbringen einer Pt-Zwischenschicht mit hinreichen-
der Dicke unterdrücken lässt [MHF+08].
Die Abscheidung dieser Systeme erfolgte in der gleichen Anlage und unter glei-
chen Bedingungen wie die Herstellung der Fe100−xTbx-Schichten und der plana-




Pt (3 nm) / Fe80Tb20 (20 nm) / Pt (tPt) / [Co (0,4 nm) / Pt(0,8 nm)]10
/ Pt (4,2 nm) / Substrat
Die Dicke der Platin-Zwischenschicht wurde im Bereich tPt = (0 . . . 5) nm vari-
iert. Auf diese Weise wurde angestrebt, die Stärke der Austauschkopplung zwi-
schen den beiden magnetischen Komponenten zu steuern. Eine Probenserie mit
tPt =0 nm, 0,1 nm, 0,2 nm, 0,4 nm, 0,8 nm und 1,6 nm wurde auf Si(001) mit nati-
ver Oxidschicht SiOx (nat.) / Si(001) abgeschieden. Alle weiteren Abscheidungen
erfolgten auf SiO2 (100 nm) / Si(001).
3.3 Probenpräparation für die
Transmissionselektronenmikroskopie
Für die Transmissionselektronenmikroskopie werden Proben mit einer Dicke im
Bereich von (10. . . 1000) nm benötigt [Ege05]. Die für eine konkrete Untersuchung
tatsächlich erforderliche Probendicke hängt sowohl vom Probenmaterial als auch
von der Untersuchungsmethode ab. Insbesondere für Hochauflösungsabbildung
und EELS sollte die Probendicke im Bereich von wenigen 10 nm liegen.
Die in dieser Arbeit untersuchten Proben wurden überwiegend als Dünnschliffe
in einer Kombination aus Dreibeinschleifen und Ionenstrahlätzen präpariert. Ein-
zelne Querschnittsproben wurden mittels FIB (Focused Ion Beam) Lift-out herge-
stellt.
3.3.1 Dünnschliffe in Querschnittsgeometrie
Um die zu untersuchende Schicht bei der Präparation zu schützen wurde ein Stück
Silicium (der sogenannte „Dummy“) auf die Probenoberseite aufgeklebt. Dazu
wurden die Epoxidkleber M-Bond 610 (Micro-Measurements) oder G1 (Gatan) ver-
wendet. Zum Aushärten des Klebers wurden Probe und Dummy in einem Stempel
zusammengepresst und mindestens 30 min bei 175 ◦C (M-Bond 610) beziehungs-
weise 130 ◦C (G1) getempert. Für die Serie der Fe100−xTbx-Proben wurden zur Un-
tersuchung eines möglichen Einflusses dieser Temperung auf die Mikrostruktur
einige Proben bei einer Temperatur von 80 ◦C hergestellt, wobei hierfür der G1-
Kleber verwendet wurde. Der Vergleich von TEM-Aufnahmen von Proben mit ho-
her und niedriger Klebe-Temperatur zeigte keinerlei Unterschiede.
Von der so vorbereiteten Probe wurden mittels Diamantdrahtsäge Querschnit-
te von 0,4 mm Dicke geschnitten. Diese wurden mittels eines Thermoplasts (Cry-
stalbond™) auf Glasstempeln aufgeklebt, die wiederum in einem Dreibein ein-
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gespannt wurden. Es folgte das manuelle stufenweise Polieren der ersten Quer-
schnittsseite auf Diamantschleiffolien mit Korngrößen von 30 µm bis 0,5 µm. An-
schließend wurde die Probe gewendet und mittels Cyanacrylatklebstoff (Henkel
SICOMET 8300) auf dem Glasstempel aufgeklebt. Das Polieren der zweiten Pro-
benseite erfolgte analog zur ersten, wobei hier zugleich ein Abdünnen der Pro-
be bis zur optischen Transparenz und der Ausbildung von Interferenzmustern er-
folgte. Auf diesen Dünnschliff wurde mittels M-Bond 610 ein Trägerring (Außen-
durchmesser 3,05 mm, Innendurchmesser (1. . . 2)mm) aufgeklebt, gefolgt von der
oben beschriebenen Temperung. Im Acetonbad wurde die Probe vom Glasstem-
pel gelöst. Bei der Präparation von (FePt)100−xCux-Proben wurden Edelstahlringe
als Träger verwendet, um eine Verunreinigung mit Kupfer zu verwenden, für alle
anderen Proben kamen Kupferringe zum Einsatz.
Letzter Schritt der Präparation bildete Ar+-Ionenätzen (Baltec RES 010). Es wur-
de dabei mit einer Beschleunigungsspannung von UB ≈ 3 kV und einem Einfalls-
winkel von ≈ 8° gearbeitet. Der Abtrag erfolgte nacheinander von beiden Seiten
der Probe.
3.3.2 Dünnschliffe in lateraler Geometrie
Zur Herstellung lateraler TEM-Proben wurde die Probe mit der beschichteten Seite
mittels Cyanacrylatkleber (Henkel SICOMET 8300) auf einen Glasstempel aufge-
klebt, der in ein Dreibein eingespannt wurde. Es folgte das Abtragen des Substrates
in einem stufenweisen Polier- und Abdünnprozess, der dem oben beschriebenen
Bearbeiten der zweiten Querschnittsseite identisch ist. Danach wurde auch hier mit
M-Bond 610 ein Trägerring aufgeklebt und anschließend die Probe im Acetonbad
vom Glasstempel gelöst.
Das anschließende Ar+-Ionenstrahlätzen erfolgte ebenfalls bei UB ≈ 3 kV. Je-
doch wurde hier mit steileren Winkeln gearbeitet als bei Querschnittsproben (Ein-
fallswinkel ≈ 15°). Der Abtrag erfolgte nur von der Substratseite.
3.3.3 Querschnittsproben mittels FIB Lift-out
Der Prozess zur Herstellung von Querschnittsproben mittels FIB (Focused Ion
Beam) ist in Abbildung 3.4 am Beispiel einer Probe mit beschichteten Gold-Na-
nopartikeln auf SiO2 / Si(001) dargestellt (siehe Abschnitt 4.2.2, Seite 59). Bei dieser
Methode wird eine TEM-Lamelle direkt mittels Galliumionen (Ga+) aus dem Sub-
strat herausgeschnitten. Um Artefakte aufgrund des Ionenbeschusses zu vermei-
den, wurde die für die Querschnittsprobe ausgewählte Stelle zunächst mit einer
Pt-Schutzschicht bedeckt. Dies erfolgte mittels elektronen- und ionenstrahlindu-
zierter Abscheidung (electron beam-induced deposition — EBID beziehungsweise
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Abbildung 3.4: Präparation einer TEM-Querschnittsprobe mittels FIB Lift-out am
Beispiel beschichteter Gold-Nanopartikel auf SiO2 / Si. (a) Nach
dem Abscheiden der Pt-Schutzschicht, (b) freigeschnittene Lamelle
im Substrat, (c) abgedünnte Lamelle am TEM-Probenträger.
ion beam-induced deposition — IBID). (Abbildung 3.4(a)). Anschließend wurde ei-
ne Lamelle mit einer Dicke von wenigen Mikrometern erzeugt, indem umliegendes
Material durch Ionenbeschuss abgetragen wurde (Abbildung 3.4(b)). Mittels eines
Manipulators wurde dieser Querschnitt in situ zum TEM-Probenträger überführt
und an diesem mit einer durch EBID beziehungsweise IBID erzeugten Pt-Schicht
befestigt. Es folgte die endgültige Abdünnung der Lamelle auf die erforderliche
Dicke mittels FIB (Abbildung 3.4(c)).
3.4 Transmissionselektronenmikroskopie
3.4.1 Philips/FEI CM20 FEG an der TU Chemnitz
Die TEM-Untersuchungen wurden überwiegend anhand des an der TU Chemnitz
beheimateten Philips/FEI CM20 FEG durchgeführt. Als Elektronenquelle dient in
diesem Gerät ein Schottky-Emitter (ZrO2-bedampfte heiße Feldemissionskathode).
Die Beschleunigungspannung beträgt UB = 200 kV. Es wurde mit einer Extrak-
tionsspannung an der Kathode von UEx = 4 kV gearbeitet. Das Gerät ist ausgestat-
tet mit einem abbildenden Energiefilter2 GATAN Model 678 Imaging Filter (GIF).
Zur Bildaufnahme diente eine in das GIF integrierte CCD-Kamera GATAN Multi
Scan Camera Model 794 IF. Zudem besitzt dieses TEM eine Planfilmkamera zur Be-
lichtung von Imaging Plates. Aufgrund deren Positionierung im Strahlengang vor
dem GIF sind hiermit keine energiegefilterten Aufnahmen möglich. Alle in dieser
Arbeit gezeigten TEM-Abbildungen wurden mit der genannten CCD-Kamera auf-
2 siehe Abschnitt 2.2.2, Seite 22
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genommen, wohingegen für die gezeigten Beugungsbilder Imaging Plates verwen-
det wurden. Die Auswertung der Aufnahmen erfolgte vorrangig mit der Software
GATAN Digital Micrograph (Version 1.71.38) sowie für Beugungsbilder mittels des
an der Professur Analytik an Festkörperoberflächen der TU Chemnitz entwickelten
Programms BEUG.
Das Energiefilter erlaubt drei Betriebsarten: TEM (Abbildung ohne Energiefil-
ter), EFTEM (energiegefilterte Aufnahme) und EELS (Elektronen-Energieverlust-
spektroskopie). Die Aufnahme von Abbildungen erfolgte im EFTEM-Modus bei
∆E = 0 mit einer Energiebreite von 10 eV. Zur Einstellung des Spektrometers auf
die entsprechende Elektronenenergie wurde, soweit möglich, die Probe soweit ver-
schoben, dass es zu keiner Wechselwirkung mit dem Elektronenstrahl kam. Wenn
dies nicht möglich war, wurde an einer dünnen Probenstelle die Elektronenener-
gie mit der höchsten Intensität gesucht. Zusätzlich wurde kontrolliert, dass es sich
dabei um die höchste Energie der transmittierten Elektronen handelt.
Hochauflösungsabbildung Das TEM CM20 besitzt eine sphärische Aberration3
von C30 = 1,2 mm, ein C30-Korrektor ist nicht vorhanden. Entsprechend der Aus-
führungen in Abschnitt 2.2.3 folgen daraus ein Scherzerfokus und ein Punktauflö-
sungsvermögen von
C10,Scherzer = −66 nm und dmin = 0,24 nm .
Um eine weitgehend artefaktfreie Abbildung zu ermöglichen, wurde der Astig-
matismus (C12) der Objektivlinse korrigiert sowie ein geeigneter Defokus C10 einge-
stellt. Hierfür wurde ein Probenbereich mit amorphen Material gewählt, in der Re-
gel die in den meisten Proben vorhandene SiO2-Schicht des Substrates oder die aus
der Querschnittspräparation stammende Kleberschicht zwischen Probe und Dum-
my. Zur Beurteilung der genannten Parameter dienten die durch Fouriertransfor-
mation von Hochauflösungsbildern dieses Bereichs erhaltenen Diffraktogramme.
Die Korrektur des Astigmatismus erfolgte, indem ein radialsymmetrisches Ring-
muster eingestellt wurde. Der Defokus wurde so eingestellt, dass die Fouriertrans-
formierte im Wesentlichen ein einzelnes breites Band mit größtmöglichem Radius
aufwies. Dies entspricht in etwa dem Scherzerfokus.
Die Messung von Netzebenenabständen erfolgte bei ausreichendem Kontrast di-
rekt in den Hochauflösungsabbildungen. Wenn die Erkennbarkeit der Ebenen nicht
ausreichte, wurde eine Fourierfilterung der Abbildung durchgeführt (siehe Abbil-
dung 3.5). Dazu wurde in Digital Micrograph die Fouriertransformierte der Hoch-
auflösungsaufnahme berechnet. In dieser wurden die zu der zu vermessenden Ebe-




Abbildung 3.5: Fourierfilterung von Hochauflösungsaufnahmen am Beispiel einer
Fe100−xTbx/[Co/Pt]n-Probe. (a) Ausschnitt aus der Originalaufnah-
me, (b) Fouriertransformierte der vollständigen Hochauflösungs-
aufnahme. Die für die Filterung ausgewählten Spots sind durch
Kreise markiert. (c) Identischer Ausschnitt zu (a) nach der Rück-
transformation der gewählten Spots aus (b).
nenschar gehörigen Spots ausgewählt (Abbildung 3.5(b) und unter Vernachlässi-
gung aller übriger Beiträge die Rücktransformation durchgeführt. Im resultieren-
den fouriergefilterten Bild (Abbildung 3.5(c)) ist nur der Kontrast aufgrund der
interessierenden Netzebenen vorhanden.
Aufnahme und Auswertung von Beugungsbildern Die in dieser Arbeit ge-
zeigten Beugungsbilder wurden auf Imaging Plates (DITABIS Digital Biomedical
Imaging Systems) aufgenommen. Die Auswertung erfolgte mittels der an der Pro-
fessur Analytik an Festkörperoberflächen der TU Chemnitz entwickelten Software
BEUG. Bei der Aufnahme der Beugungsbilder konnten durch die Verwendung des
dreistufigen Abbildungslinsensystems verschiedene nominelle Kameralängen ein-
gestellt werden. Gearbeitet wurde mit Kameralängen von L = (700 . . . 1300)mm.
Das Scannen der belichteten Imaging Plates erfolgte im DITABIS micron High Re-
solution Imaging Plate Scanner. Für Beugungsbilder wurde ein Binning von 4× 4
eingestellt. Zudem wurde hierbei im „Combine High Dynamic“-Modus gearbeitet.
Dabei wurden gleichzeitig zwei 16 Bit-Graustufenbilder mit unterschiedlicher Si-
gnalverstärkung aufgenommen und anschließend zu einem 32 Bit-Graustufenbild
zusammengefügt. Auf diese Weise wurden Beugungsbilder erhalten, in denen so-
wohl intensive Reflexe im Zentrum (insbesondere der ungebeugte Strahl) als auch
schwache Ringe im Außenbereich korrekt wiedergegeben wurden.
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Tabelle 3.2: Kalibrierkonstanten C der Software BEUG für verschiedene Kamera-
längen L bei der Aufnahme von Beugungsbildern.
Wie in Abschnitt 2.2.1 dargestellt wurde, muss zur Bestimmung von Netzebe-
nenabständen dhkl aus Diffraktogrammen der Proportionalitätsfaktor λL bestimmt
werden (siehe Gleichung 2.14, Seite 21). Bei der Auswertung digitaler Aufnahmen
muss für die Anwendung von Gleichung 2.14 zusätzlich die Pixelgröße des aufge-
nommenen Beugungsbildes bekannt sein. Aus diesem Grund nutzt die Software
BEUG eine von der Kameralänge abhängige Kalibrierkonstante C, die den Zusam-
menhang zwischen Ringdurchmesser r im Beugungsbild (in Pixel) und Netzebe-





Um die Werte dieser Kalibrierkonstanten für die oben genannten Kameralängen zu
ermitteln, wurden Beugungsbilder einer einkristallinen Si-Probe in [110]-Einstrahl-
richtung aufgenommen. Die Abstände der Spots zum Mittelpunkt wurden ausge-
messen um durch Anwendung von Gleichung 3.1 die relevanten Kalibrierkonstan-
ten zu berechnen. In Tabelle 3.2 sind die Werte C für die relevanten Kameralängen
von 700 mm, 950 mm und 1300 mm zusammengefasst.
3.4.2 (Raster-) Transmissionselektronenmikroskopie an anderen
Einrichtungen
Neben den TEM-Untersuchungen am oben genannten CM20 FEG wurden einzel-
ne Untersuchungen mittels Raster-Transmissionselektronenmikroskopie (Scanning
Transmission Electron Microscopy — STEM) durchgeführt. Im Gegensatz zur TEM,
bei der die Probe mit einem annähernd parallelen Strahlenbündel beleuchtet und
das Bild durch ein Abbildungslinsensystem erzeugt wird, wird bei der STEM ein
fokussierter Elektronenstrahl über die Probe gerastert und das Bild durch Detek-
tion der unter bestimmten Winkeln gestreuten transmittierten Elektronen erzeugt
[Ege05]. In Abhängigkeit von den Streuwinkeln der detektierten Elektronen wer-
den Hellfeld (Aufnahme der nicht beziehungsweise in sehr kleine Winkel gestreu-
ten Elektronen) und Dunkelfeld (Aufnahme der in größere Winkel gestreuten Elek-
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tronen) unterschieden. Die Aufnahme von STEM-Dunkelfeldaufnahmen mit einem
ringförmigen Detektor wird allgemein als Annular Dark Field (ADF) bezeichnet,
wobei dieser Name häufig um Angaben des genutzten Streuwinkels ergänzt wird,
insbesondere im Fall des High Angle Annular Dark Field (HAADF).
Maßgeblich für die im STEM erreichbare Auflösung ist der minimale Durchmes-
ser des fokussierten Elektronenstrahls. Um diesen zu verringern existieren auch
Aberrationskorrektoren für STEM, die, im Gegensatz zu TEM, die Linsenfehler
(insbesondere sphärische Aberration) des Kondensorsystems beseitigen [Ege05].
FEI Tecnai TF20 (University of Glasgow, UK)
Für die vorliegende Arbeit wurden Untersuchungen an [Co/Pt]n-Multilagen auf
Goldpartikeln (siehe Abschnitt 4.2.2, Seite 59) an einem kombinierten TEM/STEM
Tecnai TF20 (FEI) an der University of Glasgow durchgeführt. Ebenso wie das
CM20 FEG besitzt dieses Gerät eine Schottky-Kathode und arbeitet mit einer Be-
schleunigungsspannung von UB = 200 kV. Die gezeigten Untersuchungen wur-
den im STEM-Modus durchgeführt. Neben Hell- und Dunkelfelddetektoren zur
Bildaufnahme ist dieses Gerät mit einem GATAN Enfina Elektronen-Energiever-
lustspektrometer ausgerüstet. Die Kombination aus STEM und EELS führt zur
Spectrum-Imaging-Technik, bei der bei rasternder Bildaufnahme für jedes Pixel ein
Elektronen-Energieverlustspektrum aufgenommen wird [FH08]. Für die Untersu-
chung der genannten [Co/Pt]n-Multilagen auf Goldpartikeln wurde diese Technik
zur Aufnahme von EELS-Linienscans genutzt. Der Energiebereich des Energiever-
lustspektrums betrug dabei ∆E = (600 . . . 2878) eV.
VG HB 501 & Nion Ultrastem™ 100 (SuperSTEM Daresbury, UK)
Untersuchungen an [Co/Pt]n-Multilagen auf nanoperforierten Membranen (siehe
Abschnitt 4.2.3, Seite 63) sowie an zweikomponentigen Fe100−xTbx / [Co/Pt]n-Sys-
temen (siehe Abschnitt 5, Seite 76) wurden zusätzlich zu den Arbeiten am CM20
FEG auch an den Mikroskopen der SuperSTEM Einrichtung in Daresbury (UK)
durchgeführt. Für die Untersuchungen wurden zwei unterschiedliche Mikrosko-
pe verwendet. Beide sind dedizierte STEM mit einer kalten Feldemissionskathode
und einer Beschleunigungsspannung von UB = 100 kV. Zudem verfügen beide
Geräte über Aberrationskorrektoren. Die Untersuchungen an [Co/Pt]n-Multilagen
auf perforierten Membranen wurden durchgeführt an einem HB 501 STEM (VG),
ausgerüstet mit einem Mark II Cs Corrector (Nion). Aufnahmen erfolgten als Hell-
feld und Dunkelfeld (HAADF). Zweikomponentige Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-Proben
wurden an einem Ultrastem™ 100 (Nion) untersucht. Neben Hellfeldabbildungen
wurden hierbei Dunkelfeldaufnahmen unter verschiedenen Streuwinkeln (High
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Angle Annular Dark Field (HAADF) und Medium Angle Annular Dark Field
(MAADF)) aufgenommen.
Beide genannte Mikroskope des SuperSTEM-Labors sind mit einem EELS-Spek-
trometer Enfina (GATAN) ausgerüstet. Bei der Untersuchung von Fe100−xTbx /
[Co/Pt]n-Proben wurden hiermit Spectrum Images mit einem Energiebereich von
∆E = (530 . . . 1468) eV zur Erfassung der Fe L2,3-Kante (∆E = 708 eV), Co L2,3-
Kante (∆E = 779 eV) und Tb M4,5-Kante (∆E = 1241 eV) sowie im Energiebereich
∆E = (1630 . . . 2568) eV für die Analyse der Pt M4,5-Kante (∆E = 2122 eV) aufge-
nommen [AK83].
Zur Vermeidung von Kohlenwasserstoffkontaminationen im Nion Ultrastem™
100 wurden die mit diesem Instrument zu untersuchenden Proben im STEM-Pro-
benhalter über eine Zeit von tH = 6 h bei einer Temperatur von TH = 140 ◦C unter
Hochvakuum (p ≈ 1× 10−5 mbar) getempert. Ein möglicher Einfluss einer solchen
Wärmebehandlung auf die Probenmorphologie wurde durch den Vergleich von
TEM-Aufnahmen vor und nach einer derartigen Temperung untersucht. Dabei war
keine Veränderung innerhalb des Schichtstapels erkennbar.
3.5 Rasterelektronenmikroskopie und EBSD
Rasterelektronenmikroskopie (REM) wurde an der TU Chemnitz an einem No-
va NanoSEM 200 (FEI) durchgeführt. Dieses Instrument besitzt einen Schottky-
Emitter als Elektronenquelle und arbeitet mit einer maximalen Beschleunigungs-
spannung von UB = 30 kV.
Neben Sekundär- und Rückstreuelektronendetektoren für die Bildaufnahme ist
dieses Gerät auch ausgerüstet für Rückstreu-Elektronenbeugung (Electron Back-
scatter Diffraction — EBSD). Hierfür verfügt es über das EBSD-System Channel 5
mit dem Detektor Nordlys II (HKL Technologies / Oxford Instruments). EBSD er-
möglicht die lokale Bestimmung von Kristallstruktur und -orientierung durch Ana-
lyse der Beugungsmuster rückgestreuter Elektronen [SFA+09]. Die erreichbare la-
terale Auflösung liegt dabei — abhängig von Mikroskopparametern und der zu
untersuchenden Probe — im Bereich von mehreren 10 nm [HHBH99, Zae07].
Die Anordnung von Probe und EBSD-Detektor innerhalb der Untersuchungs-
kammer des REM ist in Abbildung 3.6(a) veranschaulicht. Es wurde ein speziell
gestalteter Probenhalter mit 70° Neigung verwendet, um einen Winkel von ≈ 20°
zwischen Probe und Primärelektronenstrahl zu realisieren. Der vor der Probe posi-
tionierte EBSD-Detektor besteht aus einem elektronensensitiven Leuchtschirm auf
einer CCD-Kamera. Die Intensitätsverteilung der in einer kristallinen Probe ge-
beugten Rückstreuelektronen liefert auf dem Detektor ein charakteristisches Mus-
ter aus Kikuchilinien und -bändern (siehe Abbildung 3.6(b)) [WTCS+07]. Bei be-
kannter Kristallstruktur der Probe erfolgt die Auswertung dieser Rückstreubeu-
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Abbildung 3.6: (a) Schematische Darstellung der Anordnung von Probe (rot) und
EBSD-Detektor (grün) in der Mikroskopkammer. Um die Schräg-
stellung der Probe zu erreichen wurde ein Probenhalter mit 70°
Neigung verwendet. (b) Beispiel eines Rückstreubeugungsmusters,
aufgenommen an CrSi2 / Si(001) [Sch08]
gungsmuster durch Vergleich mit den aus den Strukturdaten berechneten Mustern
und liefert die Kristallorientierung im jeweiligen Messpunkt.
EBSD wurde für die Untersuchung von (FePt)100−xCux-Proben (siehe Abschnitt
4.1, Seite 47) angewendet. Dabei wurde mit einer Beschleunigungsspannung von
UB = 12 kV und einer Probenkippung von 64° gearbeitet. Die Messungen um-
fassten jeweils eine Größe von 250 Pixel × 250 Pixel mit einer Schrittweite von
10 nm. Die Belichtungszeit des Detektors betrug 97 ms. Als Strukturdaten der ein-
zelnen (FePt)100−xCux-Schichten wurden Ergebnisse aus XRD-Messungen [Mar,
BSD+12a] übernommen.
Zur Darstellung der Messergebnisse wurden Bandkontrast- und Texturkarten
verwendet. Im ersten Fall wird der Kontrast des aufgenommenen Rückstreubeu-
gungsmusters für jeden Messpunkt dargestellt. Diese Karten spiegeln die Korn-
struktur der Probe wider, da die verringerte Kristallinität an Korngrenzen sowie
Kristallite unterhalb der Auflösungsgrenze zu verringertem Bandkontrast führen.
In Texturkarten ist die Abweichung der Kristallite von einer vorgegebenen Orien-
tierung veranschaulicht. Für die Untersuchungen der (FePt)100−xCux-Proben wur-
de eine (001)-Textur in der Form FePt[001] ⊥ Probenoberfläche vorgegeben. Die
Abweichung wurde in einem Bereich von (0. . . 90)° erfasst.
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In diesem Kapitel sind Untersuchungsergebnisse von Proben aufgeführt, die nur
eine einzelne magnetische Komponente aufweisen. Konkret sind dies:
• Planare (FePt)100−xCux-Schichten,
• planare und nanostrukturierte [Co/Pt]n-Multilagen sowie
• planare und nanostrukturierte Fe100−xTbx-Schichten.
Die [Co/Pt]n- und Fe100−xTbx-Schichten werden in Kapitel 5 als Bestandteile von
Proben mit mehreren magnetischen Komponenten wiederum zu finden sein. Ob-
gleich dies für die (FePt)100−xCux-Schichten nicht der Fall ist, sollen die an diesen
einkomponentigen Systemen erhaltenen Ergebnisse hier ebenfalls vorgestellt wer-
den.
4.1 (FePt)100−xCux-Schichten
Aufbauend auf frühere Studien des (FePt)100−xCux-Systems [Bro10, LBF+11,
BSN+11, BSD+12b, BGL+12], in denen die Strukturcharakterisierung im Wesent-
lichen auf Röntgendiffraktometrie gestützt war, wurden für die vorliegende Ar-
beit insbesondere transmissionselektronenmikroskopische Methoden gewählt um
weitere Informationen über die Struktur dieser Schichten zu erhalten. Die Untersu-
chung konzentrierte sich dabei auf Proben, die für 30 s bei 600 ◦C RTA-getempert
wurden. TEM-Untersuchungen wurden für Proben mit Kupfergehalten von 0 at.%,
9 at.% und 21 at.% durchgeführt. Das Verhältnis Fe:Pt ist in allen Proben 51:49.
4.1.1 TEM-Untersuchung
Abbildung 4.1(a–f) zeigt laterale TEM-Aufnahmen der untersuchten Proben. Auf-
fallend sind Unterschiede in der Kornstruktur und -größe bei den verschiede-
nen Kupfergehalten. Die beiden ternären (FePt)100−xCux-Proben mit x = 9 und
x = 21 zeigen eine breite aber homogene Korngrößenverteilung im Bereich Dk ≈
(20 . . . 60) nm. In der binären FePt-Probe hingegen fallen die großen, dunkel er-
scheinenden Kristallite ins Auge, die Größen von Dk ≈ (40 . . . 80) nm erreichen,
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Abbildung 4.1: Laterale TEM-Aufnahmen (a–f) und Beugungsbilder (g–
i) von RTA-getemperten (FePt)100−xCux-Schichten mit
0 at.%, 9 at.% und 21 at.% Kupfer. Grüne Markierungen in den
Beugungsbildern geben die für untexturierte A1-Kristallite erwar-
teten Reflexe an, rote Markierungen stehen für (001)-texturierte
L10-Kristallite. Die gelben Markierungen kennzeichnen einen
zusätzlichen Reflex, der durch keines der genannten Reflexsys-
teme erklärt werden kann. Durch Mehrfachbeugung an Substrat




und sich dadurch von den umgebenden kleinen Kristalliten, die oftmals nur im Be-
reich von Dk ≈ (5 . . . 20) nm liegen, deutlich abheben. Das dunkle Erscheinungs-
bild der großen Kristallite in diesen Hellfeldabbildungen ist auf Beugungskontrast
zurückzuführen. Folglich sind diese Kristallite mit einer niedrigindizierten Kris-
tallrichtung senkrecht zur Filmebene orientiert.
Zur Bestimmung der Textur der (FePt)100−xCux-Schichten wurden an den oben
genannten lateralen Proben Beugungsbilder (SAED) aufgenommen. Die Ergebnisse
sind in Abbildung 4.1(g–i) gezeigt. Bei allen Proben zeigt sich ein 110-Reflex, der für
die chemisch ungeordnete FCC-Struktur (A1-Phase) nicht erwartet wird und somit
die Existenz einer chemisch geordneten L10-Phase in allen Proben beweist. Dabei
treten nicht alle möglichen Reflexe des L10 FePt auf, was auf eine Textur der Schicht
schließen lässt. In den beiden untersuchten ternären (FePt)100−xCux-Schichten las-
sen sich alle deutlich vorhandenen Ringe durch (001)-texturierte L10-Kristallite er-
klären. Die für diese Phase erwarteten Reflexe sind in rot in die Beugungsbilder ein-
getragen. Folglich führte hier die RTA-Temperung zu einer vollständigen A1→L10
Phasenumwandlung bei gleichzeitiger Entwicklung einer (001)-Textur.
Im Falle der binären FePt-Schicht sind ebenfalls die Ringe einer (001)-texturierten
L10-Phase des FePt zu finden. Daneben treten weitere Ringe auf, darunter insbe-
sondere Reflexe der {111}- und {113}-Ebenen. Das Vorhandensein dieser Ringe lässt
sich zunächst auf zwei Arten erklären:
1. L10-Phase in (011)-Textur oder
2. A1-Phase ohne Textur.
Untexturierte L10-Kristallite können hingegen ausgeschlossen werden, da durch
diese eine Vielzahl weiterer Ringe im Diffraktogramm hervorgerufen würde.
Im Beugungsbild der binären Schicht in (Abbildung 4.1(g)) weisen die Ringe
der (001)-texturierten L10-Phase eine deutliche Intensitätsmodulation entlang ihres
Umfangs auf. Es existieren zwei gegenüberliegende helle und zwei dunkle Berei-
che. Ursache hierfür ist eine Verkippung des durchstrahlten Probenbereichs, die
durch eine tatsächliche Verkippung der gesamten Probe oder durch eine (lokale)
Verbiegung der dünnen TEM-Lamelle verursacht sein kann.1 In einer texturierten
Schicht leisten dann nur noch die Ebenen einen Beitrag zum jeweiligen Beugungs-
ring, die senkrecht zur Kippachse orientiert sind, wodurch die oben genannte In-
tensitätsmodulation entsteht. Im Gegensatz dazu besitzen untexturierte Schichten
unabhängig vom Kippwinkel homogene Ringintensitäten im Beugungsbild. Die
einheitlichen Helligkeiten der 111- und 113-Ringe bedeuten damit, dass diese Re-
flexe durch untexturierte Kristallite entstehen. Folglich liegt in dieser binären FePt-
Schicht eine Koexistenz von (001)-texturierten L10-Kristalliten und untexturierten
1 Diese Verkippung zeigt sich auch in den unterschiedlichen Intensitäten der Spots des Siliciumsub-
strates.
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Abbildung 4.2: Laterales Beugungsbild (a) und zugehörige Dunkelfeldaufnahmen
(b & c) der binären FePt-Schicht. Die für die Dunkelfeldaufnahmen
ausgewählten Bereiche der Beugungsebene sind in (a) markiert.
A1-Kristalliten vor. Die erwarteten Reflexe der letztgenannten Phase sind in Abbil-
dung 4.1(g) in grün eingetragen.
Es sei an dieser Stelle darauf hingewiesen, dass in den Diffraktogrammen aller
drei untersuchter Proben ein zusätzlicher schwacher Ring auftritt, der einem Netz-
ebenenabstand d = 0,15 nm entspricht (gelbe Markierung in Abbildung 4.1(g–i)).
Dieser Abstand kann den {112}-Ebenen des L10 FePt zugeordnet werden. Da dies
jedoch der einzige Reflex in den Beugungsbildern ist, der nicht A1 FePt oder (001)-
texturiertem L10 FePt zugeordnet werden kann, kann die zugehörige Kristallorien-
tierung nicht endgültig geklärt werden. Ausgeschlossen werden kann eine (110)-
Orientierung, da hierbei zusätzlich (001)- und (002)-Reflexe auftreten müssten, die
aber nicht vorhanden sind.2 Eine (021)-Orientierung könnte diesen Ring erklären,
diese Zuordnung kann jedoch nicht als gesichert angesehen werden. Eine andere
mögliche Herkunft dieses Reflexes könnte in anderen Phasen (beispielsweise Oxide
der verwendeten Metalle) liegen.
Zur Klärung eines möglichen Zusammenhangs zwischen den unterschiedlichen
Kristallitgrößen und den vorhandenen Phasen in der binären Schicht wurden Dun-
kelfeldaufnahmen durchgeführt. Ausgangspunkt ist das in Abbildung 4.2(a) ge-
zeigte Beugungsbild, bei dem wiederum durch Verkippung des relevanten Pro-
benbereichs inhomogene Ringintensitäten der L10-Phase vorliegen. Zur Aufnahme
der Dunkelfeldbbildungen wurde, wie in Abschnitt 2.2.1 erläutert, die Kontrast-
blende auf der optischen Achse zentriert und der einfallende Elektronenstrahl so
2 In den dargestellten Beugungsbildern würde der (001)-Reflex innerhalb des zentralen überstrahl-
ten Bereichs liegen. Der Kontrast dieser Bilder wurde jedoch für den Druck erhöht. Aus den Ori-
ginalaufnahmen kann die Nichtexistenz des (001)-Reflexes geschlussfolgert werden.
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Abbildung 4.3: Laterale TEM-Aufnahme (a) und Beugungsbild (b) einer ungetem-
perten binären FePt-Schicht. Die grünen Markierungen in (b) ent-
sprechen den für untexturiertes A1 FePt erwarteten Reflexen.
verkippt, dass Teile der 110-, 111-, 200- und 220-Reflexe beitragen. Für die Auf-
nahme der Dunkelfeldbilder wurde zum einen ein Bereich des Beugungsbildes mit
geringer 110-Intensität (DF1, Abbildung 4.2(b)) sowie ein Bereich mit hoher 110-
Intensität (DF2, Abbildung 4.2(c)) ausgewählt. Die jeweils zur Abbildung beitra-
genden Bereiche des Beugungsbildes sind in Abbildung 4.2(a) markiert. Die Größe
der Markierungen entspricht annähernd der Größe der Blende. Da der 110-Ring im
Beugungsbild im Bereich DF1 nicht zu sehen ist, kann davon ausgegangen werden,
dass im zugehörigen Dunkelfeldbild nur untexturierte A1-Kristallite einen Beitrag
leisten. Das Bild DF2 hingegen enthält Beiträge von beiden Phasen. Der Vergleich
der beiden Dunkelfeldabbildungen zeigt, dass kleine Kristallite in beiden Fällen,
große Kristallite jedoch nur in DF2 zu sehen. Folglich sind die großen Kristallite
der texturierten L10-Phase zuzuordnen, die kleinen Kristallite entsprechen der A1-
Phase.
Ergänzend wurde für die binäre FePt-Schicht auch eine ungetemperte Probe un-
tersucht. Abbildung 4.3 zeigt Aufnahme und Beugungsbild in lateraler Probengeo-
metrie. In ungetempertem Zustand erscheint die FePt-Schicht als einzelne Inseln
der Größe Dk ≈ 5 nm. Das zugehörige Beugungsbild entspricht der untexturier-
ten A1-Phase, wobei die Ringe hier mit geringer Intensität und weniger scharf er-
scheinen als bei der getemperten Schicht, was auf eine geringere Kristallqualität
hinweist. Der RTA-Prozess führt in der gesamten Schicht zu einer Verbesserung
der kristallinen Struktur (vergleiche Abbildung 4.1 (a,d,g)) Nach der Temperung
sind deutliche Kristallite zu erkennen und die Reflexe im Beugungsbild erscheinen
schärfer und intensiver. Dieser Vorgang ist jedoch nur bei einzelnen Kristalliten
von einer A1→L10 Phasenumwandlung begleitet. Ein wesentlicher Teil der Schicht
behält die A1-Struktur. Zugleich ist festzustellen, dass nur die L10-Kristallite ein
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ausgeprägtes Kristallwachstum zeigen, während die A1-Kristallite sich nicht oder
zumindest deutlich weniger vergrößern.
Die Zugabe von 9 at.%and21 at.% Kupfer führt bei den gewählten RTA-
Bedingungen (30 s bei 600 ◦C) zu einer vollständigen A1→L10 Phasenumwand-
lung. Da damit die Ursache der unterschiedlichen Kristllitgrößen wegfällt, besitzen
die ternären Proben die erwähnte homogene Größenverteilung.
4.1.2 EBSD-Untersuchung
Neben den TEM-Untersuchungen wurden EBSD-Messungen an Proben mit Kup-
fergehalten von 0 at.%, 4 at.%, 9 at.%, 15 at.% und 21 at.%, die 30 s bei 600 ◦C getem-
pert wurden, durchgeführt.3 Die Ergebnisse sind in Abbildung 4.4 als Bandkon-
trastbilder und Texturkarten dargestellt.4 In letzteren sind Kristallite in (001)-Ori-
entierung rot dargestellt, grün entspricht einer um 90° gegenüber (001) gekippten
Orientierung ([001]-Richtung in der Schichtebene). Alle indizierten Pixel wurden
dabei der L10-Phase des FePt zugeordnet. Da in allen Texturkarten nur einzelne
grüne Pixel zumeist an Korngrenzen zu sehen sind, kann davon ausgegangen wer-
den, dass es sich hierbei um Fehlindizierungen aufgrund des geringen Unterschie-
des zwischen a- und c-Gitterparameter handelt. Das Fehlen von Zwischenstufen
zwischen rot und grün bestätigt die schon in den TEM-Untersuchungen gefunde-
ne vollständige (001)-Textur der L10-Kristallite.
Die Bandkontrastbilder in Abbildung 4.4 geben die Kristallinität der Proben wi-
der. In der binären Schicht sind ausgedehnte dunkle Bereiche zu erkennen, die
den in den TEM-Aufnahmen gefundenen A1-Kristalliten zuzuordnen sind, die auf-
grund ihrer zu geringen Größe keine deutlichen Rückstreu-Beugungsmuster erzeu-
gen. In den übrigen Messungen sind die dunklen Bereiche überwiegend Korngren-
zen zuzuordnen. Es zeigt sich, dass in der binären FePt-Schicht die L10-Kristallite
die größten Ausdehnungen erreichen, während in den ternären (FePt)100−xCux-
Schichten die Kristallitgröße mit steigendem Kupfergehalt abnimmt. Da die EBSD-
Auflösung mit Dmin ≈ 20 nm in der gleichen Größenordnung wie die relevanten
Kristallitgrößen liegt, wäre eine quantitative Größenbestimmung stark von Arte-
fakten belastet und wurde deshalb nicht asugeführt. Dennoch ist die qualitative
Entwicklung in den Messungen zu erkennen.
4.1.3 Diskussion der Ergebnisse
Der Vergleich von binären FePt- und ternären (FePt)100−xCux-Schichten zeigt deut-
lich, dass die Zugabe von bis zu 21 at.% Cu zu Fe51Pt49-Schichten die Ausbildung
3 Diese Messungen wurden von N. Jöhrmann (TU Chemnitz) ausgeführt [JSB+12].
4 Siehe Abschnitt 3.5, Seite 45.
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Abbildung 4.4: Bandkontrast- und (001)-Texturkarten aus EBSD-Messungen an
(FePt)100−xCux-Schichten mit (a) 0 at.%, (b) 4 at.%, (c) 9 at.%, (d)
15 at.% und (e) 21 at.% Cu. Alle indizierten Messpunkte weisen
(001)-Textur auf, wobei sich mit zunehmendem Kupfergehalt eine
Abnahme der Kristallitgröße zeigt. 53
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einer (001)-texturierten L10 Phase während RTA-Temperung begünstigt. Ein ähn-
liches Verhalten wird auch in der Literatur von verschiedenen Autoren beschrie-
ben [TOH02, MKK+02, BKB+05]. Nicht endgültig geklärt ist dabei jedoch, durch
welche Prozesse der Kupferzusatz die Phasenumwandlung und Texturentwick-
lung vorantreibt. Takahashi et al. [TOH02] geben ein erhöhtes Diffusionsvermögen
der ternären Legierung aufgrund einer verringerten Schmelztemperatur als Ursa-
che an. Maeda et al. [MKK+02] schließen darauf, dass der Unterschied der freien
Energie zwischen ungeordneter und geordneter Phase (und damit die Triebkraft
der Phasenumwandlung) in ternären FePtCu-Legierungen größer ist als im binären
FePt. Im Gegensatz dazu zeigen Untersuchungen von Berry et al. [BKB+05], dass
Kupferzusätze zu FePt-Schichten zwar die kinetische Ordnungstemperatur herab-
setzen, dass aber entsprechende Eisenzusätze (das heißt binäre Legierungen mit
erhöhtem Eisenanteil) die gleiche Wirkung zeigen.
Die Ergebnisse der vorliegenden Arbeit zeigen, dass die RTA-Temperung in al-
len Fällen zu einer Erhöhung der Kristallqualität führt. Dieser Prozess ist jedoch
nicht zwangsläufig mit der A1→L10 Phasenumwandlung verknüpft. Die Entwick-
lung der Kristallitgrößen mit steigendem Kupfergehalt deutet darauf hin, dass
die Bildung von L10-Keimen ausschlaggebend für die Phasenumwandlung ist
und dass diese Keimbildung wiederum durch die Kupferzusätze begünstigt wird
[BSD+12a]. Eine vergleichsweise geringe L10-Keimbildungsrate in der binären
Schicht hat zur Folge, dass es hier bei der gewählten Zeit-Temperatur-Kombination
der Temperung nicht zur vollständigen Phasenumwandlung kommt. Andererseits
erreichen hier die L10-Kristallite die größten Ausdehnungen. Zugleich zeigt sich an
dieser Probe, dass die L10-Phase ein deutlich schnelleres Kristallitwachstum (unter
Aufbrauchen der A1-Phase) aufweist als die A1-Kristallite. Eine mit zunehmen-
dem Kupfergehalt steigende Keimbildungsrate in den ternären Schichten hat zur
Folge, dass es in allen hier untersuchten Proben zu einer vollständigen Phasen-
umwandlung kommt, dass aber gleichzeitig die Kristallitgrößen mit steigendem
Kupferanteil abnehmen.
Diese auf die L10-Keimbildung bezogene Deutung der Messergebnisse steht im
Einklang mit den Arbeiten von Kim et al. [KKLL06, KKS06] und Mahalingam et
al. [MCC+03], die darauf hinweisen, dass die frühe Phase der Temperung entschei-
dend für die A1→L10-Phasenumwandlung in dünnen FePt-Schichten ist. Insbe-
sondere geben Kim et al. [KKLL06] an, dass dabei Gitterdefekte, die durch Zugabe
dritter Elemente hervorgerufen werden, die Ordnungs- und Rekristallisationspro-
zesse begünstigen.
Die Tatsache, dass die A1→L10-Phasenumwandlung stets mit der Ausbildung
einer (001)-Textur einhergeht, führten Kim et al. in theoretischen [KKLL06] und
experimentellen [KKS06] Studien auf die während der Phasenumwandlung und
Rekristallisation entstehenden Spannungen in der Schicht zurück, die durch das
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Verschwinden von Korngrenzen und die Annihilation von Gitterdefekten entste-
hen. Diese führen zu einer Bevorzugung der (001)-Orientierung der Kristallite.
4.2 [Co/Pt]n-Multilagen auf planaren und nichtplanaren
Substraten
Die Untersuchungen der [Co/Pt]n-Multilagen konzentrierten sich insbesondere
auf den Einfluss der Substratmorphologie auf die Schichteigenschaften. Dabei ka-
men drei verschiedene Substrate zum Einsatz:
1. Planares SiO2 (100 nm) / Si(001),
2. Selbstassemblierte Goldpartikel mit 20 nm, 40 nm und 60 nm Durchmesser
auf SiO2 (100 nm) / Si(001) [SSM+10] und
3. Nanoperforierte ZrO2-Membranen auf SiOx (nat.) / Si(001) [SFL+10]
Die Proben besitzen dabei folgenden allgemeinen Schichtaufbau:
Pt ((2 . . . 3) nm) / [Co (tCo) / Pt(tPt)]n / Pt (5 nm) / Substrat.
Da es insbesondere im Aufbau des eigentlichen Multilagenstapels geringfügige
Unterschiede zwischen den einzelnen Proben gibt, werden die konkreten Angaben
in den einzelnen Abschnitten genannt.
4.2.1 Planare [Co/Pt]n-Multilagen
Als Substrate für planare [Co/Pt]n-Multilagenstapel diente Si(001) mit einer 100 nm
dicken thermischen SiO2-Schicht. Der genaue Aufbau dieser Schichten lautet:
Pt (3 nm) / [Co (0,4 nm) / Pt(0,8 nm)]10 / Pt (4,2 nm) / Substrat.
Hergestellt wurden die Schichten mittels Sputter-Deposition.
Abbildung 4.5 zeigt Ergebnisse der lateralen TEM-Untersuchung planarer
[Co/Pt]n-Multilagen. Aus Abbildungen bei niedriger Vergrößerung (Abbildung
4.5(a)) wurde die typische Kristallitgröße mit DK . 10 nm bestimmt, wobei ver-
einzelt größere Kristallite bis zu ≈ 20 nm auftreten.
Beugungsbilder dieser planaren [Co/Pt]n-Multilagen in lateraler Probengeome-
trie (Abbildung 4.5(b & c)) zeigen eine FCC-Struktur der Schicht, wobei die einzel-
nen Beugungsringe sehr breit erscheinen. Zum Teil sind dabei auch Ringe zu erken-
nen, die in zwei Maxima aufgespalten sind, während andere Reflexe als einzelner
breiter Ring auftreten. Mögliche Ursache für diesen Effekt kann neben dem Vorlie-
gen verschiedener Gitterkonstanten auch in einer geringen Kristallitgröße liegen.
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Abbildung 4.5: TEM-Aufnahme (a) und Beugungsbilder (b & c) von [Co/Pt]n-
Multilagen auf planarem Substrat in lateraler Probengeometrie. Die
beiden Beugungsbilder wurden aufgenommen bei einer Verkip-
pung der Probe um jeweils 15° um zwei zueinander senkrechte
Achsen. Daraus resultiert eine Verschiebung der hellen Bereiche der
Ringe. Die eingetragenen Ringe markieren die für untexturiertes Pt
(a = 0,39 nm) erwarteten Reflexe.
Für letztere lässt sich die Verbreiterung eines Ringes mit Radius r im Beugungsbild







wobei d der zum Ringradius r gehörige Netzebenenabstand ist. Für eine Kristallit-
größe von DK = 5 nm ergibt sich für den (111)-Reflex von Platin (d = 0,227 nm) eine
Ringverbreiterung von≈ 4,5 %, was in Übereinstimmung mit der in den Beugungs-
bildern erkennbaren Aufweitung der Reflexe steht. Dennoch sprechen mehrere Be-
obachtungen gegen die Kristallitgröße als alleinige Ursache für diesen Effekt: (I) Pt-
Keimschichten der Fe100−xTbx-Proben, die eine ähnliche Kristallitgröße besitzen,
zeigen diesen Effekt nicht (siehe Abschnitt 4.3.2, Seite 67). (II) Laut Gleichung 4.1
müsste für zunehmende Ringradien (abnehmendes d) die relative Änderung von r
abnehmen, was nicht zutrifft. (III) Die zum Teil erkennbare Aufspaltung der Rin-
ge in zwei Maxima lässt sich nicht auf die Kristallitgröße zurückführen. Folglich
ist davon auszugehen, dass das FCC-Gitter in der Schicht mit unterschiedlichen
Gitterkonstanten a vorliegt. Aus den gezeigten Beugungsbildern wurden entspre-
chende Minimal- und Maximalwerte mit amin = 0,375 nm und amax = 0,39 nm
bestimmt.
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Hinweise auf eine andere kristalline Phase als die genannte FCC-Struktur sind
in den Beugungsbildern nicht vorhanden. Insbesondere kann die für Cobalt bei
Raumtemperatur erwartete hexagonale Struktur [LAIVH78] nicht identifiziert wer-
den. Folglich wächst im Multilagenstapel Cobalt ebenfalls in einer FCC-Struktur.
Eine vollständige Vermischung zwischen Cobalt und Platin (Legierungsbildung)
kann hingegen als Ursache für das Fehlen einer hexagonalen Struktur ausgeschlos-
sen werden, da an verschiedenen Proben5 die Multilagenstruktur in TEM-Quer-
schnittsaufnahmen zu erkennen ist.
Cobalt kann sowohl als HCP- (hexagonal dichtgepackt) als auch als FCC-
Struktur vorliegen, wobei für Volumenmaterial die kubische Struktur als Hochtem-
peraturphase mit einer HCP→FCC-Umwandlungstemperatur von 450 ◦C ange-
geben wird [TF50, KOHU87]. Die Gitterkonstanten betragen für die FCC-Phase
aFCC = 0,354 42 nm und für die HCP-Phase aHCP = 0,250 74 nm und cHCP =
0,406 99 nm [TF50]. In epitaktischen dünnen Schichten unterhalb einer kritischen
Schichtdicke kann Cobalt auch bei Raumtemperatur in der kubischen Struktur vor-
liegen [GW64, Wri74].
Für die hier untersuchten Multilagen ist folglich davon auszugehen, dass Co-
balt jeweils lokal die Kristallstruktur der (polykristallinen) Pt-Keimschicht (be-
ziehungsweise einer Pt-Zwischenschicht innerhalb des Schichtstapels) übernimmt
und in dieser lokal epitaktisch weiterwächst. Aufgrund der sehr geringen Einzel-
schichtdicke kommt es nicht zu einer Phasenumwandlung des Co in die HCP-
Struktur. Somit besitzt der gesamte Schichtstapel eine kubische Kristallstruktur.
Das Auftreten verschiedener FCC-Gitterkonstanten in den Beugungsbildern be-
stätigt diese Schlussfolgerung: Der gemessene Maximalwert amax = 0,39 nm ent-
spricht der Gitterkonstanten von Pt-Volumenmaterial (a = 0,392 nm [NIS04]) und
kann der Keim- und Deckschicht zugeordnet werden. Der Minimalwert amin =
0,375 nm liegt zwischen den Gitterkonstanten von Pt und FCC-Co und kann auf ei-
ne durch das Cobalt hervorgerufene Kontraktion des Kristallgitters im Bereich der
Multilagen zurückgeführt werden.
Aus XMCD-Messungen an [Co/Pt]n-Multilagen schlussfolgerten Nakajima et al.
[NKS+98] ebenfalls, dass sehr dünne Cobaltschichten auf einer Pt-Keimschicht mit
FCC-Struktur wachsen. Zudem zeigten diese Untersuchungen, dass bei einer Co-
Einzelschichtdicke von 6. . . 8 Monolagen ein Übergang zur HCP-Struktur stattfin-
det. Dies deckt sich mit den oben aufgeführten Ergebnissen, da die Co-Schichtdicke
in den hier untersuchten Proben von tCo = 0,4 nm etwa 2. . . 3 Monolagen ent-
spricht. Ferner wurde in [NKS+98] geschlussfolgert, dass die senkrechte magne-
tische Anisotropie der [Co/Pt]n-Multilagen auf eine starke Co 3d -Pt 5d-Hybridi-
sierung an den Grenzflächen zurückzuführen ist.
5 Insbesondere die STEM-Untersuchung an [Co/Pt]n-Multilagen auf perforierten Membranen (sie-
he unten) zeigte deutlich die Existenz der Multilagen.
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In den Beugungsbildern in Abbildung 4.5(b & c) treten alle Ringe auf, die für
eine beliebig orientierte, polykristalline FCC-Struktur zu erwarten sind. Allerdings
fällt auf, dass einige Ringe keine homogene Intensität besitzen, sondern zwei helle-
re und zwei dunklere Bereiche aufweisen. Diese Intensitätsmodulationen werden
verursacht durch eine Kippung des Probenhalters um 15°, wobei für die beiden
gezeigten Beugungsbilder zwei verschiedene, senkrecht zueinander stehende Kip-
pachsen gewählt wurden, wodurch die Positionen der hellen und dunklen Bereiche
in Abbildung 4.5(b & c) verschoben sind. Eine solche Intensitätsmodulation wäre
für eine untexturierte Schicht nicht zu erwarten, da diese homogene Beugungs-
ringe unabhängig von einer möglichen Probenkippung erzeugt. Vielmehr zeigen
diese Beugungsbilder, dass die Textur dieser Schicht, das heißt die Orientierungs-
verteilung der Kristallite, aus zwei Komponenten besteht [DL05]. Zum einen exis-
tieren Kristallite ohne Vorzugsorientierung, weswegen alle erwarteten Ringe im
Beugungsbild erscheinen. Für die zweite Texturkomponente lassen die Inhomoge-
nitäten der Beugungsringe auf Kristallite mit einer Fasertextur schließen. Das Mus-
ter der Intensitätsmodulationen lässt sich dabei auf eine (111)-Textur zurückfüh-
ren. Von den in den Beugungsbildern indizierten Reflexen tragen (111)-texturierte
Kristallite nur zum (220)-Ring bei, da (220)- und (111)-Ebenen einen Winkel von
90° bilden. Aufgrund der Kippung der Probe leisten von den (111)-orientierten
Kristalliten wiederum nur die {220}-Ebenen einen Beitrag zum Beugungsbild, die
senkrecht zur Kippachse orientiert sind. Somit entstehen im (220)-Reflex dunkle
(nur Beitrag von untexturierten Kristalliten) und helle Bereiche (Beitrag von un-
texturierten und (111)-texturierten Kristalliten). Die Lage der hellen Bereiche wird
durch die Orientierung der Kippachse bestimmt und verschiebt sich demzufolge
bei deren Änderung. Der Winkel zwischen zwei Ebenen des {111}-Typs beträgt im
kubischen Gitter 70,5°. Folglich führt eine Kippung der Probe um ≈ 20° 6 dazu,
dass von den (111)-texturierten Kristalliten {111}-Ebenen, die parallel zur Kippach-
se orientiert sind, einen Beitrag zum Beugungsbild liefern. Dadurch entstehen helle
Bereiche des (111)-Ringes, die aufgrund der unterschiedlichen Orientierung der be-
treffenden Ebenen zur Kippachse um 90° gegen die hellen Bereiche des (220)-Rings
verdreht sind. Die hellen Bereiche im (002)-Reflex entstehen, da dieser Ring auf
dem Ausläufer des (111)-Reflexes liegt.
Querschnittsaufnahmen der planaren [Co/Pt]n-Multilagen sind in Abbildung
4.6 gezeigt. Aus Aufnahmen bei niedriger Vergrößerung wurde die Schichtdicke
mit t = 19,2 nm bestimmt, was in Übereinstimmung mit den bei der Abschei-
dung angestrebten Schichtdicken steht. Die Hochauflösungsaufnahmen in Abbil-
dung 4.6(b & c) zeigen die Oberseite des Schichtstapels. Darin ist zu erkennen, dass
6 Die Probenkippung bezieht sich auf die Si[001]-Orientierung des Substrates (perfekt laterale An-
ordnung). Die oben angegebenen Kippwinkel beziehen sich hingegen auf den Probenhalter. Da
die Probe im Halter selbst um einige Grad gekippt sein kann (durch Verbiegung der dünnen La-
melle), lässt sich die tatsächliche Probenkippung der Beugungsbilder nicht genau angeben.
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Abbildung 4.6: TEM-Querschnittsaufnahme von [Co/Pt]n-Multilagen auf plana-
rem Substrat bei unterschiedlichen Vergrößerungen. Während die
Kristallite überwiegend ebene Oberflächen besitzen (b), kann an
Korngrenzen Rauigkeit durch Stufen oder Gräben entstehen (c).
die Kristallite überwiegend eine ebene Oberfläche mit geringer Rauigkeit besitzen.
Hingegen treten in einigen Fällen an den Kristallitgrenzen Stufenkanten mit bis zu
∆h ≈ (2 . . . 3) nm auf. Ferner können Gräben zwischen benachbarten Kristalliten
ebenfalls Tiefen bis zu ∆h ≈ 2 nm erreichen. Damit sind die Kristallitgrenzen maß-
geblich für die Rauigkeit der Schicht.
4.2.2 [Co/Pt]n-Multilagen auf Goldpartikel-Monolagen
Als Substrat dienten hier selbstassemblierte Goldpartikel-Monolagen mit Partikel-
durchmessern von 60 nm, 40 nm und 20 nm (siehe Abschnitt 3.1.1, Seite 30). Der
Schichtstapel hat den Aufbau:
Pt (3 nm) / [Co (0,3 nm) / Pt(0,8 nm)]8 / Pt (5 nm) / Substrat.
Abbildung 4.7 zeigt rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der [Co/Pt]n-
Multilagen auf Monolagen von Goldpartikeln mit Durchmessern von 60 nm, 40 nm
und 20 nm. Die Morphologie der Schichten wird dabei durch zwei wesentliche Fak-
toren bestimmt:
1. Die durch die Partikelmonolage hervorgerufene Höhenmodulation und
2. die Kornstruktur des [Co/Pt]n-Schichtstapels.
Im Falle der größeren Partikel (60 nm and 40 nm) ist jeweils der Einfluss der Sub-
stratmorphologie dominant. Der Durchmesser der Goldpartikel ist um etwa eine
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Abbildung 4.7: REM-Aufnahmen von [Co/Pt]n-Multilagen auf Goldpartikelmono-
lagen mit Durchmessern von (a) 60 nm, (b) 40 nm und (c) 20 nm. Die
Proben sind in allen Fällen um 45° gekippt.
halbe Größenordnung größer als die typische Kristallitgröße (DK . 10 nm, gemes-
sen an planaren Schichten, siehe oben). TEM-Untersuchungen an einer Probe mit
40 nm Partikeln zeigten eine durch das Partikel-Template verursachte Höhenmo-
dulation an der Oberfläche des Schichtstapels von ∆hTemplate ≈ 10 nm. Demgegen-
über beträgt die Rauigkeit der Schicht ∆hSchicht ≈ 2 nm (gemessen an planaren
Schichten). Folglich erscheint der [Co/Pt]n-Stapel auf diesen Partikellagen in Form
einzelner Kappen.
Im Falle der 20 nm Partikel hingegen lassen sich die Beiträge der Kornstruktur
und des Substrates zur Schichtmorphologie nicht mehr klar unterscheiden, da bei-
de in der gleichen Größenordnung erscheinen. In dieser Konfiguration bildet der
[Co/Pt]n-Stapel auf den Partikeln keine einzelnen Kappen. Stattdessen ähnelt die
Schicht hier einem planaren Film, jedoch mit einer durch die Partikellage erhöhten
Rauigkeit.
Abbildung 4.8 zeigt Ergebnisse aus STEM-Untersuchungen an einer Probe mit
[Co/Pt]n-Multilagen auf 40 nm Goldpartikeln. Zur Identifizierung der Probenbe-
standteile wurden Linienprofile über einzelne Partikel beziehungsweise entlang
der Grenze benachbarter Partikel aufgenommen. Diese enthalten neben der Bildin-
tensität auch das EELS-Signal der Co L-Kante. In Abbildung 4.8(a) ist zu erkennen,
dass der Schichtstapel auf dem Partikel eine Kappe mit weitgehend homogener
Dicke ausbildet. Somit folgt das Wachstum des [Co/Pt]n-Multilagenstapels bis zu
einem gewissen Grad der Neigung des Substrates. Der Winkel, bis zu welchem
die Schicht ein Partikel bedeckt, variiert stark zwischen den Partikeln und ist auch
innerhalb eines einzelnen Partikels nicht gleichbleibend (siehe Abbildung 4.8(a)).
Insofern ist es nicht möglich, hier einen verlässlichen Grenzwert anzugeben. Da
es aufgrund der sehr geringen Einzelschichtdicken im Multilagenstapel mit dem
verwendeten Mikroskop nicht möglich war, die Multilagen aufzulösen, bleibt un-
60
4.2 [CO/PT]n-MULTILAGEN AUF PLANAREN UND NICHTPLANAREN SUBSTRATEN
Abbildung 4.8: STEM-Dunkelfeldaufnahmen der [Co/Pt]n-Multilagen auf Gold-
partikeln (Durchmesser 40 nm) mit zugehörigen Linienprofilen (a)
an einem einzelnen Partikel und (b) an der Grenzfläche zwi-
schen zwei Partikeln. Die Linienprofile enthalten die Bildintensi-
tät (schwarz) sowie das EELS-Signal der Cobalt L-Kante (rot). Der
senkrechte helle Streifen in den Bildern entsteht durch [Co/Pt]n
auf dem umgebenden planaren Substrat. Der Effekt, dass die Gold-
partikel unterhalb der planaren [Co/Pt]n-Schicht erscheinen, kann
durch die bei dieser Messung verwendete Kippung der Probe ver-
ursacht sein.
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geklärt, ob die Multilagenstruktur auch in den Randbereichen der Kappen erhal-
ten bleibt, oder ob sich dort eine Co-Pt Legierung bildet. Jedoch sind auch Co-Pt-
Legierungen mit & 15 at.% Co ferromagnetisch bei Raumtemperatur [CDK86].
Dieses Wachstum des Schichtstapels auf den Partikeln führt dazu, dass Kap-
pen benachbarter Partikel untereinander verbunden sind, wie in Abbildung 4.8(b)
zu erkennen ist. Der aus dem gezeigten EELS-Linienprofil erkennbare signifikante
Cobalt-Anteil in diesem Verbindungsbereich zwischen den Partikeln zeigt zudem
an, dass eine magnetische Austauschkopplung benachbarter Nanostrukturen mög-
lich ist. Eine Quantifizierung der Co/Pt-Verhältnisses war an dieser Stelle aufgrund
eines starken Pt-Untergrundsignals, das aus der FIB-Probenpräparation resultierte,
nicht möglich.
Diskussion Aufgrund der signifikanten strukturellen Unterschiede zwischen
den Schichten auf 20 nm Partikeln und solchen auf 40 nm beziehungsweise 60 nm
Partikeln, soll hier zuerst auf die beiden letztgenannten Proben eingegangen wer-
den. Ulbrich et al. [UMH+06] zogen bei der Untersuchung eines sehr ähnlichen
Systems ([Co/Pd]n-Multilagen auf dichtgepackten Polystyrol-Nanopartikeln) zwei
Konfigurationen der magnetisch leichten Achse in Betracht: (a) räumliche Ver-
teilung der Anisotropie, sodass die leichte Achse stets senkrecht zur Oberfläche
der Nanopartikel orientiert ist, und (b) uniaxiale Anisotropie senkrecht zur Sub-
stratoberfläche ungeachtet der Partikelmorphologie. Da in den hier untersuchten
[Co/Pt]n-Proben der Schichtstapel der Partikelmorphologie folgt, ist davon aus-
zugehen, dass der erstgenannte Fall auf diese Proben zutrifft. Tatsächlich zeigten
Messungen der Winkelabhängigkeit des Schaltfeldes [SSM+10] ein Verhalten, das
auf eine derartige Anisotropieverteilung zurückgeführt wurde. Zugleich wurde ge-
schlussfolgert, dass die einzelnen Kappen austauschgekoppelt sind. Trotz dieser
Kopplung befinden sich die Kappen in einem eindomänigen Zustand wobei indi-
viduelles Schalten der Kappen möglich ist. Die Ursache hierfür ist in der bevor-
zugten Orientierung von Domänenwänden in den Gräben zwischen benachbarten
Partikeln zu sehen [SSM+10, MBS+08].
Im Gegensatz hierzu weisen die [Co/Pt]n-Multilagen auf 20 nm Partikeln eine
magnetische Domänenkonfiguration auf, die der einer planaren Schicht entspricht,
jedoch mit einer um etwa 50 % kleineren Domänengröße [Sch09]. Dies deckt sich
mit der oben beschriebenen Tatsache, dass der Schichtstapel in dieser Probe keine
wohldefinierte Kappenstruktur ausbildet. Die Reduktion der Domänengröße wird
auf ein verstärktes Pinning von Domänenwänden an durch die Partikellage hervor-
gerufenen Modulationen zurückgeführt [HM95, Sch09]. Damit stellt diese Probe
eine Realisierung des Konzepts der perkolierten Materialien (percolated perpendi-
cular media — PPM) dar [ZT06].
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Abbildung 4.9: STEM-Dunkelfeldaufnahmen der [Co/Pt]n-Multilagen auf nano-
perforierten ZrO2-Membranen mit unterschiedlichen Formen der
Perforationsränder: (a) abrupte Stufenkante, (b) reduzierte Stufe +
Anstieg (insbesondere am rechten Rand der Perforation). (c) Auf-
nahme mit verstärktem Kontrast zur Sichtbarmachung der Multila-
gen an einer Stelle mit flachen Höhenmodulationen.
4.2.3 [Co/Pt]n-Multilagen auf nanoperforierten Membranen
Als Substrat dienten hier nanoperforierte ZrO2-Membranen, die in einem Selbstas-
semblierungsprozess auf SiOx / Si(001) hergestellt wurden (siehe Abschnitt 3.1.2,
Seite 31) [SFL+10]. Die Perforationen besitzen einen mittleren Durchmesser von
DPerf = 17 nm und einen Mittelpunktsabstand von 34 nm [SFL+10]. Darauf wurde
folgender Schichtstapel abgeschieden:
Pt (1,9 nm) / [Co (0,3 nm) / Pt(0,8 nm)]8 / Pt (4,8 nm) / Substrat.
Abbildung 4.9 zeigt STEM-Dunkelfeldaufnahmen der perforierten Membran mit
[Co/Pt]n-Multilagen. Die ZrO2-Schicht ist polykristallin und besitzt im planaren
Bereich eine Dicke von tZrO2 ≈ 10 nm, wobei aufgrund der Kristallinität Höhen-
modulationen von bis zu ≈ 2 nm auftreten. Die Perforationen haben eine Tiefe von
tPerf ≈ 8 nm und nehmen folglich nahezu die gesamte Dicke der Schicht ein. Aller-
dings zeigen sich hier deutliche Unterschiede zwischen den einzelnen Perforatio-
nen, wie dies auch in Abbildung 4.9 zu erkennen ist: Teilweise ist keine verbleiben-
de ZrO2-Schicht am Boden der Perforation erkennbar, während bei anderen noch
einige Nanometer ZrO2 vorhanden sind.
Die Ränder der Nanoperforationen weisen unterschiedliche Formen auf. Es las-
sen sich folgende zwei Arten unterscheiden:
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1. Abrupte Stufenkanten über die gesamte Höhe der Perforation mit senkrech-
ten Seitenrändern oder einer Verbreiterung der Perforation zum Boden hin
(Abbildung 4.9(a), rechte Seite) und
2. Stufen geringerer Höhe am Übergang Perforation → ZrO2 mit nachfolgen-
dem flachen Anstieg des ZrO2 zum planaren Bereich hin (Abbildung 4.9(b)).
Zum zweiten Fall zählen auch vereinzelt auftretende Perforationsränder, die kei-
ne erkennbare Stufe aufweisen und nur aus einem flachen Anstieg bestehen. Da-
bei lässt sich eine Perforation im Allgemeinen nicht durch eine einzelne Randform
charakterisieren. Stattdessen können beide Randformen innerhalb einer Perforati-
on auftreten.
Die magnetische Schicht besteht aus zwei Komponenten: einem planaren Teil auf
der ZrO2-Membran und Nanodots, die sich in den Perforationen befinden. Wie in
Abbildung 4.9 zu erkennen ist, besteht eine strukturelle Verbindung zwischen die-
sen beiden Komponenten. Der Multilagenstapel folgt sanften Höhenmodulationen
ohne Unterbrechung. Das gilt sowohl für die Modulationen im planaren Bereich
als auch insbesondere für flach ansteigende Perforationsränder (siehe rechten Seite
in Abbildung 4.9(b)). Zudem bleibt die Multilagenstruktur entlang derartiger sanf-
ter Höhenmodulationen erhalten, wie in Abbildung 4.9(c)7 zu erkennen ist. Eine
Unterbrechung der Schicht tritt nur an abrupten Stufen in der Membran auf.
Diskussion Da der Multilagenstapel den genannten kontinuierlichen Höhenmo-
dulation ohne erkennbare Störung folgt, ist davon auszugehen, dass die leichte
Achse der magnetischen Anisotropie stets senkrecht zur lokalen Oberfläche der
Membran orientiert ist. Makroskopisch ist daher eine Verteilung der leichten Ach-
se um die Substratnormale zu erwarten.
An Perforationsrändern vom Typ 1 (vollständige Stufe) entsteht aufgrund der
Schichtdicke (tSchicht = 15 nm) und der Perforationstiefe (tPerf = 8 nm) keine Ver-
bindung zwischen den magnetisch aktiven Teilen (das heißt den eigentlichen Mul-
tilagen) von Nanodot und planarer Schicht, sondern allenfalls zwischen Keim- und
Deckschicht. Im Gegensatz dazu führt die reduzierte Stufenhöhe bei Perforations-
rändern des Typs 2 dazu, dass dort eine Verbindung der magnetisch aktiven Teile
auftreten kann. Dies lässt — zunächst vom strukturellen Standpunkt aus — dar-
auf schließen, dass planare Schicht und Nanodots miteinander austauschgekop-
pelt sein können. Zugleich ist aber zu erwarten, dass diese Kopplung schwächer
ist als innerhalb des planaren Films, da hier einerseits die Kontaktfläche am Per-
7 Um die Erkennbarkeit des relativ schwachen Multilagenkontrastes zu gewährleisten, wurde der




forationsrand verringert ist und da andererseits davon auszugehen ist, dass die
Multilagenstruktur in diesem Kontaktbereich erheblich gestört ist.
Dieses Verhalten unterscheidet sich wesentlich von [Co/Pt]n-Multilagen auf
ZrO2-Membranen mit größeren Perforationen (Durchmesser DPerf = 67 nm, Mit-
telpunktsabstand 110 nm) [MKL+09]. Dort besaßen alle Perforationen vollständige
Stufenkanten, sodass keine Verbindung der magnetisch aktiven Bereiche von Nan-
odots und planarer Schicht bestand.
In der Tat zeigt die magnetische Charakterisierung dieser Proben [SFL+10], dass
Schicht und Nanodots austauschgekoppelt sind, da die Hysteresekurven ein ein-
stufiges Umschalten aufweisen. Hingegen zeigten die erwähnten Proben mit grö-
ßeren Perforationen [MKL+09] zweistufige Hysteresekurven aufgrund des separa-
ten Umschaltens von planarer Schicht bei geringerem Magnetfeld und Nanodots
bei höherem Magnetfeld. Mikromagnetische Simulationen der hier untersuchten
Proben [SFL+10] zeigten, dass die Stärke der Austauschkopplung zwischen Schicht
und Nanodots mindestens 5 % des Wertes innerhalb der Schicht betragen muss
um einstufige Hysteresekurven zu erhalten. Zugleich wurde dort geschlussfolgert,
dass die tatsächliche Austauschkopplung diesen Wert nicht wesentlich überschrei-
tet.
Zudem zeigen die hier vorgestellten Proben eine um etwa den Faktor 2 höhe-
re Koerzitivfeldstärke als äquivalente [Co/Pt]n-Multilagen auf planaren SiO2 /
Si(001) Substraten [SFL+10], was auf das Pinning von magnetischen Domänenwän-
den an den Nanoperforationen zurückgeführt wurde. Damit stellen diese Schich-
ten ein perkoliertes Material (percolated perpendicular medium – PPM) dar [ZT06].
Magnetische Lese-Schreib-Tests an diesen Proben haben gezeigt, dass die minimale
Bitgröße in [Co/Pt]n-Multilagen auf perforierten Membranen um mehrere Größen-
ordnungen kleiner ist als in planaren Schichten und dass diese mit abnehmendem
Durchmesser und Abstand der Perforationen kleiner wird [GSF+11].
4.3 Fe100−xTbx-Schichten
Die in dieser Arbeit untersuchten Fe100−xTbx-Schichten haben folgenden Aufbau:
Deckschicht (3 nm) / Fe100−xTbx (20 nm) / Keimschicht (5 nm) / Substrat.
Verändert wurden dabei:
1. die Zusammensetzung der Fe100−xTbx-Schicht: x = 18 . . . 26
2. das Material der Deck- und Keimschicht: Verwendung von Platin und Tantal,
wobei in jeder Probe Keim- und Deckschicht aus demselben Material beste-
hen
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Abbildung 4.10: TEM-Querschnittsaufnahmen einer Fe74Tb26-Schicht mit Platin-
Keim- und Deckschicht. Die amorphe Beschaffenheit des FeTb ist
zu erkennen.
3. die Substratmorphologie: Verwendung von planarem SiO2 (100 nm) / Si(001)
sowie nanostrukturiertem Si(001) mit nativer Oxidschicht (siehe Abschnitt
3.1.3, Seite 34).
Die Untersuchung von Proben mit unterschiedlicher Zusammensetzung x der
Fe100−xTbx-Schicht zeigte keinen Einfluss dieses Parameters auf die Struktur der
Proben. Wie im Folgenden gezeigt werden wird, wurde stets eine amorphe Be-
schaffenheit der Fe100−xTbx-Schichten beobachtet. Die Strukturcharakterisierung
konzentrierte sich daher auf die Grenzflächen zu Keim- und Deckschicht.
4.3.1 Beschaffenheit der Fe100−xTbx-Schicht
Zur Untersuchung des Einflusses der Zusammensetzung x der Fe100−xTbx-Schich-
ten wurden Proben mit x =18, 19, 20, 22, 24 und 26 untersucht.8 Dabei zeigten sich
keine Strukturunterschiede zwischen den einzelnen Schichten, die auf die unter-
schiedliche Zusammensetzung zurückzuführen wären. Aus diesem Grund gelten
die hier für eine konkrete Schichtzusammensetzung gezeigten Ergebnisse allge-
meingültig für alle untersuchten Proben.
In Abbildung 4.10 sind Abbildungen einer Fe74Tb26-Schicht mit Platin-Keim-
und Deckschicht gezeigt. Darin zeigt sich die amorphe Beschaffenheit des
Fe100−xTbx, da diese Schicht keine Korngrenzen aufweist und selbst bei hinrei-
chend hoher Vergrößerung (Abbildung 4.10(b)) keine Netzebenen erkennbar sind.
Stattdessen zeigt diese Schicht einen unregelmäßigen Hell-Dunkel-Kontrast, wie
8 Die Fe80Tb20-Schichten wurden als Bestandteil des zweikomponentigen Fe100−xTbx/[Co/Pt]n-
Systems untersucht (siehe Kapitel 5, Seite 76).
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er für amorphe Materialien charakteristisch ist [RK08]. Dies wird auch durch Beu-
gungsbilder (siehe Abbildung 4.11(c) und 4.14(c)) bestätigt, da alle auftretenden
Reflexe der Keim- und Deckschicht zugeordnet werden können und sich kein Hin-
weis auf eine weitere kristalline Phase findet.
Da alle untersuchten Fe100−xTbx-Schichten die gleiche Beschaffenheit aufweisen,
wird im weiteren Verlauf der Strukturcharakterisierung in den meisten Fällen ver-
allgemeinernd von Fe100−xTbx oder kurz FeTb die Rede sein, wobei die Ergebnis-
se auf alle relevanten Proben übertragbar sind. Zudem sind — vom strukturel-
len Standpunkt aus — bei der Betrachtung weiterer Parameter (Keim- und Deck-
schicht, Substratmorphologie) Schichten mit unterschiedlicher Zusammensetzung
x miteinander vergleichbar.
4.3.2 Grenzflächen zwischen Fe100−xTbx und Keim- beziehungsweise
Deckschicht
Als Material für Keim- und Deckschicht kamen Pt und Ta zum Einsatz, wobei beide
Schichten jeweils aus dem gleichen Material bestanden. Im ersten Fall entstanden
polykristalline Schichten, wohingegen Tantal amorphe beziehungsweise nanokris-
talline Schichten erzeugte.
Platin-Keim- und Deckschicht
In den in Abbildung 4.11 gezeigten TEM-Aufnahmen und Beugungsbild zeigt sich
die Struktur der Keim- und Deckschicht. Platin bildet polykristalline Schichten
(Netzebenenkontrast in Abbildung 4.11(a)), wobei die Kristallitgröße im Bereich
DK . 10 nm liegt. Das Beugungsbild in Abbildung 4.11(c) zeigt alle für untextu-
riertes polykristallines Pt erwarteten Reflexe. Dabei fällt auf, dass insbesondere der
(111)- und (220)-Ring eine inhomogene Intensität aufweisen: sie besitzen je zwei
Bereiche mit höherer und niedrigerer Intensität, was aus einer Verkippung des un-
tersuchten Probenbereichs resultiert. Dies lässt darauf schließen, dass zumindest
ein Teil der Kristallite eine Textur besitzt, da für untexturierte Schichten eine der-
artige Intensitätsmodulation nicht erwartet wird. Das aufgenommene Beugungs-
muster lässt sich durch eine partielle (111)-Textur erklären. Von den im Beugungs-
bild indizierten Ringen tragen (111)-orientierte Kristallite nur zum (220)-Reflex bei.
Aufgrund der Verkippung der Probe leisten die texturierten Kristallite nur in zwei
schmalen, gegenüberliegenden Bereichen des Beugungsbildes einen Beitrag zu die-
sem Reflex. Da der Winkel zwischen zwei Ebenen des {111}-Typs 70,5° beträgt,
führt eine Verkippung des Untersuchungsbereiches um ≈ 20° 9 dazu, dass ein
Teil der (111)-texturierten Kristallite einen Beitrag zum (111)-Reflex liefern. Die da-
durch entstehenden Intensitätsmaxima dieses Ringes sind dann um 90° gegenüber
9 Die Angabe der Probenkippung bezieht sich auf die Si[001]-Orientierung des Substrats.
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Abbildung 4.11: (a) TEM-Querschnittsaufnahme der Pt-Keimschicht einer
Pt/FeTb/Pt-Probe in Hochauflösung. Die Netzebenen des
Pt sind deutlich zu erkennen. (b) Laterale Aufnahme einer
Pt/FeTb/Pt-Probe. Die erkennbaren Kristallite sind der Keim-
und Deckschicht zuzuordnen. (c) Laterales Beugungsbild einer
Pt/FeTb/Pt-Probe. Die Markierungen zeigen die für untexturier-
tes Platin erwarteten Reflexe an.
denen des (220)-Ringes gedreht, wie es auch im aufgenommenen Beugungsbild der
Fall ist. Das deutliche Auftreten aller erwarteten Reflexe im Beugungsbild zeigt je-
doch an, dass ein wesentlicher Teil der Pt-Schichten untexturiert vorliegt. Es sei an
dieser Stelle darauf hingewiesen, dass sowohl Keim- als auch Deckschicht einen
Beitrag zum Beugungsbild liefern und eine Unterscheidung beider hier nicht mög-
lich ist.
Aus TEM-Aufnahmen bei geringer Vergrößerung wurden die Schichtdicken der
Einzelschichten in den Pt/FeTb/Pt-Proben bestimmt. Ergebnisse für zwei unter-
schiedliche Proben sind in Tabelle 4.1 zusammengefasst. Die dort gezeigten Werte
stellen Mittelwerte aus drei (Probe A) beziehungsweise fünf (Probe B) Einzelmes-
sungen an verschiedenen Probenstellen dar. Dabei fällt auf, dass bei beiden Proben
die Fe100−xTbx-Schicht dünner erscheint als angestrebt, obwohl die Gesamtdicke
des Schichtstapels dem Zielwert entspricht oder diesen sogar übersteigt. Im Gegen-
zug erscheint insbesondere die Deckschicht dicker als erwartet. Diese gemessenen
Abweichungen liegen über der Messungenauigkeit der Schichtdickenbestimmung
in den TEM-Aufnahmen. Zwar können bei mangelhafter Kalibrierung der Abbil-
dung systematische Fehler in der Größenordnung von einigen Prozent auftreten;
für den Vergleich der Schichtdicken untereinander ist jedoch nur die Ungenau-
igkeit bei der Festlegung der Grenzflächen in den Abbildungen relevant. Letzte-
re führt zu einer Ungenauigkeit der Schichtdicke von ∆t ≈ 0,5 nm. Unsicherhei-
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Abbildung 4.12: (a) TEM-Querschnittsaufnahme einer Pt/FeTb/Pt-Probe zur Be-
stimmung der Einzelschichtdicken. (b) Intensitätsprofil (Bildhel-
ligkeitswerte) zu (a), das entlang des Pfeils erzeugt wurde, wo-
bei über die Breite des markierten Bereichs gemittelt wurde. Die
schwarzen Linien in (b) geben die nominellen Grenzflächen an
(basierend auf den angestrebten Schichtdicken), die magenta Lini-
en zeigen die im Bild lokalisierten Grenzflächen. Die gelb schraf-
fierten Bereiche verdeutlichen die Breite der Grenzschichten.
t / nm tZiel / nm
Probe ( A ) ( B )
Pt (Keimschicht) 6,0 5,2 5,0
FeTb 18,7 18,3 20,0
Pt (Deckschicht) 5,3 4,8 3,0
Gesamt 30,0 28,3 28,0
Tabelle 4.1: Schichtdicken zweier Fe100−xTbx-Proben mit Platin-Keim- und Deck-
schicht sowie die bei der Abscheidung angestrebten Dicken. Die an-
gegebenen Messwerte entstanden durch Mittelung über drei (Probe
A) beziehungsweise fünf (Probe B) Einzelmessungen an verschiedenen
Probenstellen.
ten bei der Steuerung der Schichtabscheidung liefern ebenfalls eine Toleranz von
∆t ≈ 0,5 nm.
Zur Klärung dieser Diskrepanz der Schichtdicken ist in Abbildung 4.12 eine Auf-
nahme einer Pt/Fe100−xTbx/Pt-Probe mit einem Intensitätsprofil (Profil der Bild-
helligkeitswerte) des Schichtstapels gezeigt. Darin ist zu erkennen, dass insbeson-
dere zwischen FeTb und Deckschicht keine wohldefinierte Grenzfläche existiert,
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Abbildung 4.13: Hochauflösungs-Querschnittsaufnahmen der Keimschicht einer
Pt/FeTb/Pt-Probe. In (a) ist eine glatte Grenzfläche zu erkennen,
(b) zeigt einen Probenbereich mit rauher Grenzfläche.
sondern vielmehr ein kontinuierlicher Übergang stattfindet, der aus einer Vermi-
schung von FeTb und Pt resultiert. Infolgedessen erscheint die Grenze zwischen
diesen beiden Schichten weiter in das FeTb hineinverschoben, was das gleichzei-
tige Erscheinen einer zu dicken Pt-Deckschicht und einer zu dünnen FeTb-Schicht
erklärt. Aus dem in Abbildung 4.12(b) gezeigten Intensitätsprofil wurde die Breite
des Übergangsbereichs zur Deckschicht abeschätzt mit tG ≈ 2,5 nm. Die Grenz-
schicht zwischen Keim- und FeTb-Schicht nimmt eine Breite von tG ≈ 1,5 nm ein.
Diese unterschiedlichen Dicken der Übergangsschichten sind auf verschiedene zu-
grunde liegende Prozesse zurückzuführen. An der Grenzfläche zur Deckschicht ist
Interdiffusion ausschlaggebend für den gefundenen Übergangsbereich, wohinge-
gen an der Grenzfläche zur Keimschicht (entsprechend der nachfolgenden Diskus-
sion) deren Rauigkeit bestimmend ist.
Die TEM-Aufnahme und das Intensitätsprofil in Abbildung 4.12 zeigen auch in-
nerhalb der Fe100−xTbx-Schicht eine zur Deckschicht hin kontinuierlich abnehmen-
de Helligkeit. Dies deutet darauf hin, dass Platin aus der Deckschicht deutlich wei-
ter in das FeTb hineindiffundiert als durch die Dicke der Grenzschicht gegeben.10
Hochauflösungsabbildungen der Pt-Keimschicht und der Grenzfläche zum FeTb
sind in Abbildung 4.13 gezeigt. Darin sind unterschiedliche Morphologien der
Grenzfläche zu erkennen. Abbildung 4.13(a) zeigt eine glatte Grenzfläche zwi-
schen Keim- und Fe100−xTbx-Schicht. Der in Abbildung 4.13(b) gezeigte Proben-
bereich hingegen besitzt eine deutlich höhere Rauigkeit, die durch Stufen und Ein-
schnitte an Kristallitgrenzen verursacht wird. Die Peak-to-Valley-Rauigkeit in die-




sen Probenbereichen wurde anhand verschiedener Hochauflösungsaufnahmen zu
. 1,5 nm bestimmt. Diese Rauigkeit ist bestimmend für die Breite der Übergangs-
schicht zwischen Keimschicht und FeTb, die in Aufnahmen bei niedriger Vergrö-
ßerung gefunden wurde (siehe Abbildung 4.12).11
Die Hochauflösungsuntersuchung der Pt-Keimschicht deutet darauf hin, dass
ein Zusammenhang besteht zwischen der Kristallorientierung und der Grenzflä-
chengestalt. Wie oben ausgeführt wurde, weist ein Teil der Pt-Schicht eine (111)-
Textur auf. In den Probenbereichen mit glatter Grenzfläche sind häufig Netzebe-
nen parallel zur Schicht erkennbar, die aufgrund ihres Abstandes den {111}-Ebenen
des Pt zugeordnet werden können. Für eine exakte Bestimmung der Kristallorien-
tierung müsste eine zweite Netzebenenschar sichtbar sein. Da bei der hier vor-
liegenden Fasertextur [DL05] jedoch nur die Kristallorientierung senkrecht zur
Schichtebene festgelegt ist, ist in den meisten Fällen keine weitere Netzebenenschar
sichtbar, wodurch die Zuordnung der Kristallebenen erschwert wird. Trotz dieser
Schwierigkeit weisen die Hochauflösungsaufnahmen darauf hin, dass gerade die
texturierten Kristallite eine glatte Grenzfläche zum Fe100−xTbx erzeugen.
Ta-Keim- und Deckschicht
Eine Querschnittsaufnahme einer Ta/Fe100−xTbx/Ta-Probe ist in Abbildung 4.14(a)
gezeigt. Dabei fällt auf, dass vier Einzelschichten statt der erwarteten drei vorhan-
den sind. Die vierte befindet sich im Schichtstapel oberhalb der Ta-Deckschicht.
Das Erscheinungsbild dieser Zusatzschicht stimmt sowohl in dieser Abbildung als
auch in Hochauflösung (Abbildung 4.15(c)) weitgehend mit der Fe100−xTbx-Schicht
überein. Zusätzlich ist in Abbildung 4.14(b) ein Elementverteilungsbild von Ei-
sen gezeigt (aufgenommen nach der Drei-Fenster-Methode [FH08], siehe Abschnitt
2.2.2). Dieses weist das Vorhandensein von Eisen in der Zusatzschicht nach. Eine
entsprechende Aufnahme für Terbium lieferte kein eindeutiges Ergebnis bezüglich
der Zusatzschicht. Die Ursache hierfür ist in der chromatischen Aberration der Ob-
jektivlinse zu sehen, die dazu führt, dass Aufnahmen bei einer Elektronenenergie
E = E0−∆E (E0 – Primärenergie) mit zunehmendem Energieverlust ∆E unschärfer
werden. Aus diesem Grund erscheint das Fe-Elementverteilungsbild in Abbildung
4.14(b) (∆EFe = 708 eV [AK83]) undeutlicher als die Abbildung bei ∆E = 0. Auf-
grund des höheren Wertes der Terbium M-Kante (∆ETb = 1241 eV [AK83]) ermög-
licht das entsprechende Elementverteilungsbild keine Aussagen zur Zusatzschicht.
Trotzdem ist aufgrund des Erscheinungsbildes davon auszugehen, dass es sich bei
dieser vierten Schicht ebenfalls um Fe100−xTbx handelt.
11 Die Aufnahmen bei niedriger Vergrößerung wurden überwiegend an dickeren Probenstellen
durchgeführt. Die daraus resultierende Überlagerung mehrerer Kristallite führt dazu, dass statt
einer wohldefinierten rauen Grenzfläche ein kontinuierlicher Übergang in den Aufnahmen er-
scheint.
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Abbildung 4.14: (a) TEM-Querschnittsaufnahme einer Ta/FeTb/Ta-Probe. Auffäl-
lig ist die zusätzliche Schicht über der Deckschicht. Das Fe-
Elementverteilungsbild (b) zeigt, dass diese Schicht Eisen enthält.
(c) Laterales Beugungsbild dieser Probe mit den für Tantal erwar-
teten Reflexen.
t / nm tZiel / nm
Ta (Keimschicht) 6,0 5,0
FeTb 20,0 20,0
Ta (Deckschicht) 2,6 3,0
Gesamt 28,6 28,0
Tabelle 4.2: Schichtdicken einer Fe100−xTbx-Proben mit Ta-Keim- und Deckschicht
sowie die bei der Abscheidung angestrebten Dicken. Die angegebe-
nen Messwerte entstanden durch Mittelung über drei Einzelmessungen
an verschiedenen Probenstellen. Sowohl bei der Bestimmung der Ein-
zelschichtdicken als auch bei der Gesamtdicke wurde die zusätzliche
Schicht unklarer Herkunft vernachlässigt.
Eine solche zusätzliche Fe100−xTbx-Schicht wurde bei allen untersuchten Pro-
ben mit Ta-Keim- und Deckschicht beobachtet. Ihre Herkunft ist nicht geklärt. Die
scharfen Grenzflächen zum Kleber und zur Deckschicht sprechen gegen einen Dif-
fusionsprozess.
Die an dieser Probe gemessenen Schichtdicken sind in Tabelle 4.2 zusammen-
gefasst. Die Messung der Einzelschichtdicken sowie der Gesamtdicke erfolgte un-
ter Vernachlässigung der erwähnten Zusatzschicht unklarer Herkunft. Dabei zeigt




Abbildung 4.15: Hochauflösungs-TEM-Aufnahmen einer Ta/FeTb/Ta-Probe. (a &
b) Keimschicht, (c) Deckschicht.
Abbildung 4.14(c) zeigt ein laterales Beugungsbild einer Ta/Fe100−xTbx/Ta-
Probe. Die darin enthaltenen Ringe erscheinen (insbesondere im Vergleich zu den
Pt-Schichten in Abbildung 4.11(c)) diffus, was auf eine amorphe beziehungsweise
nanokristalline Beschaffenheit der Tantal-Schichten schließen lässt. Auch in diesem
Beugungsbild findet sich kein Hinweis auf eine kristalline Fe100−xTbx-Phase. Alle
vorhanden Ringe können Ta zugeordnet werden.
Die amorphe oder nanokristalline Beschaffenheit der Tantal-Keim- und Deck-
schicht wird auch in den Hochauflösungsaufnahmen in Abbildung 4.15 bestätigt.
Größtenteils tritt der für amorphe Phasen typische unregelmäßige Kontrast auf,
vereinzelt zeigt sich schwacher Netzebenenkontrast in Bereichen von ≈ 1 nm Grö-
ße. Die Grenzflächen sind hier scharf und eben; Interdiffusionsbereiche und Berei-
che hoher Rauigkeiten wie im Falle der Pt-Schichten existieren nicht.
4.3.3 Pt/Fe100−xTbx/Pt-Schichten auf nanostrukturierten Substraten
Neben den planaren Fe100−xTbx-Schichten wurden auch Proben auf nanostruktu-
rierten Substraten untersucht. Die Erzeugung der Nanostrukturen erfolgte mittels
Nanoimprint-Lithografie (siehe Abschnitt 3.1.3, Seite 34). Angestrebt waren ku-
bische Strukturen mit 30 nm Kantenlänge. Im Gegensatz dazu zeigen die TEM-
Aufnahmen in Abbildung 4.16, dass tatsächlich hügelähnliche Strukturen erhal-
ten wurden, die anstelle der erwarteten senkrechten Kanten geneigte Seitenflächen
aufweisen. Diese Nanostrukturen besitzen einen Basisdurchmesser von DBasis =
30 nm und eine Höhe von ∆hSubstrat = 15 nm. Die mittlere Neigung der Seitenflä-
chen beträgt α = (60± 10)°.
Wie in Abbildung 4.16 zu erkennen ist, bildet der Pt/Fe100−xTbx/Pt-Schichtstapel
auf diesen Strukturen eine durchgehende Schicht. Auf den Seitenflächen der Nano-
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Abbildung 4.16: TEM-Querschnittsaufnahmen einer Pt/Fe100−xTbx/Pt-Probe auf
nanostrukturiertem Substrat. (a) Übersichtsaufnahme, (b) einzel-
ne Nanostruktur.
strukturen sind Keim- und Deckschicht aufgrund der veränderten Abscheidegeo-
metrie dünner als in den planaren Bereichen, bilden aber auch dort geschlossene
Schichten. Der Pt/Fe100−xTbx/Pt-Schichtstapel zeigt keine Tendenz, die Substrat-
strukturen auszugleichen. Gemessen an der Oberfläche beträgt der Höhenunter-
schied zwischen Nanostrukturen und planarem Bereich ∆hSchicht ≈ 15 nm.
Einfluss der Nanostrukturierung auf magnetische Eigenschaften
Abbildung 4.17(a) zeigt Hysteresekurven (gemessen mittels polarem MOKE) einer
FeTb-Schicht auf planarem und nanostrukturiertem Substrat [Sch12]. Die plana-
re Schicht zeigt ein scharfes Umschaltverhalten mit einer Koerzitivfeldstärke von
HC = 3 kOe. Die oben beschriebene Nanostrukturierung führt zu zwei markan-
ten Veränderungen in der Hysteresekurve. (I) Auftreten eines zweistufigen Um-
schaltprozesses und (II) Erhöhung der Koerzitivfeldstärke auf HC = 5 kOe. Der
erste Effekt zeigt, dass trotz der Verbindung zwischen den Nanodots und der da-
zwischenliegenden planaren Schicht diese beiden Komponenten separat umma-
gnetisiert werden. Die erste Stufe der Ummagnetisierung mit ihrer breiten Schalt-
feldverteilung ist dabei den Nanodots zuzuordnen, wohingegen die zweite Stufe
auf die planaren Schichtbestandteile zurückzuführen ist. Zudem zeigt die MFM-
Aufnahme einer entmagnetisierten FeTb-Schicht auf nanostrukturiertem Substrat
in Abbildung 4.17(b), dass innerhalb der großflächigen magnetischen Domänen der
planaren Komponente einzelne Nanodots die inverse Magnetisierung aufweisen.
Der zweite Effekt — die Erhöhung der Koerzitivfeldstärke in der nanostruktu-
rierten Schicht — zeigt, dass ein Pinning der magnetischen Domänenwände der
planaren Komponente an den Nanodots stattfindet. Dies zeigt sich auch in der in
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Abbildung 4.17: (a) MOKE-Hysteresekurven einer FeTb-Schicht auf planarem
(schwarz) und nanostrukturiertem Substrat (rot). Für den letztge-
nannten Fall ist ein zweistufiges Umschalten der Schicht zu erken-
nen. (b) MFM-Abbildung einer FeTb-Schicht auf nanostrukturier-
tem Substrat im entmagnetisierten Zustand. [Sch12]
Abbildung 4.17(b) gezeigten MFM-Aufnahme. Darin ist zudem zu erkennen, dass
die Nanodots magnetisch eindomänig sind [Sch12].
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5 System mit zwei magnetischen Komponenten:
Fe80Tb20 / [Co/Pt]10
Ausgehend von den Untersuchungen der magnetisch einkomponentigen Syste-
me [Co/Pt]n (siehe Abschnitt 4.2, Seite 55) und Fe100−xTbx (siehe Abschnitt 4.3,
Seite 65) sollen im Folgenden Untersuchungen zweikomponentiger Fe80Tb20 /
[Co/Pt]10-Proben vorgestellt werden. Mangin et al. [MHF+08] zeigten, dass in sol-
chen Systemen Austauschkopplung an der Grenzfläche zwischen den beiden ma-
gnetischen Komponenten vorliegt.
Der Schwerpunkt der Untersuchungen lag in dieser Arbeit auf der Morphologie
der Grenzfläche zwischen der Fe80Tb20-Schicht und den [Co/Pt]10-Multilagen und
deren Einfluss auf die Austauschkopplung der magnetischen Komponenten. Um
letztere zu beeinflussen, wurde eine zusätzliche Platinschicht zwischen den Multi-
lagen und der FeTb-Schicht abgeschieden, die (abhängig von ihrer Dicke) zu einer
Schwächung beziehungsweise Unterdrückung der magnetischen Austauschkopp-
lung führen soll. Der Aufbau des gesamten Schichtstapels lautet somit:
Pt (3 nm) / Fe80Tb20 (20 nm) / Pt (tPt) / [Co (0,4 nm) / Pt(0,8 nm)]10
/ Pt (4,2 nm) / Substrat.
Die Dicke der Pt-Zwischenschicht wurde im Bereich tPt = (0 . . . 5) nm variiert.
Eine Dicke von tPt = 0 nm bedeutet dabei einen direkten Kontakt der obersten
Co-Schicht des Multilagenstapels mit der Fe80Tb20-Schicht. Als Substrat diente pla-
nares Si(001) mit nativer Oxidschicht SiOx (nat.) beziehungsweise mit thermisch
erzeugtem SiO2 (100 nm) / Si(001).
5.1 Schichtaufbau
In Abbildung 5.1 sind Querschnittsaufnahmen zweier Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-Proben
mit unterschiedlichen Pt-Zwischenschichtdicken auf unterschiedlichen Substraten
gezeigt ((a): tPt = 0 auf SiOx (nat.) / Si(001), (b): tPt = 3 nm auf SiO2 (100 nm) /
Si(001)). Während sich bei der in Abbildung 5.1(b) gezeigten Probe die erkennba-
ren Teilschichten dem oben genannten Aufbau zuordnen lassen, erscheint bei der
Probe auf nativem SiOx (Abbildung 5.1(a)) zwischen der dünnen Oxidschicht und
dem reinen Si-Substrat eine weitere (dunkel erscheinende) Schicht, deren Kontrast
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Abbildung 5.1: TEM-Hellfeldaufnahmen zweier Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-Proben mit
unterschiedlichen Zwischenschichtdicken auf unterschiedlichen
Substraten: (a) tPt = 0 auf SiOx (nat.) / Si(001), (b) tPt = 3 nm auf
SiO2 (100 nm) / Si(001). In (a) ist zwischen der dünnen SiOx-Schicht
und dem reinen Si eine weitere Schicht erkennbar, deren Erschei-
nungsbild auf das Vorhandensein von Pt und Si schließen lässt.
auf das Vorhandensein von Silicium und Platin schließen lässt. Ein solches Verhal-
ten wurde bei allen auf SiOx (nat.) / Si(001) abgeschiedenen Proben festgestellt.
Zur Klärung der Herkunft dieser zusätzlichen Schicht sind in Abbildung 5.2
STEM-Dunkelfeldaufnahmen (HAADF) einer Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-Probe (tPt =
0,8 nm) auf SiOx (nat.) / Si(001) gezeigt. Darin zeigt sich, dass innerhalb der SiOx-
Schicht (mit tSiOx ≈ (1 . . . 2) nm) Bereiche existieren, an denen signifikant Platin
vorliegt, welches im Dunkelfeld als heller Bereich innerhalb der Oxidschicht er-
kennbar ist. In der Hochauflösungsaufnahme in Abbildung 5.2(b) ist insbesondere
im fouriergefilterten Ausschnitt eine Änderung des periodischen Musters am Über-
gang von reinem Si zur Si/Pt-Schicht zu erkennen.1 Dies weist auf eine Verände-
rung der Gitterstruktur in der Probe in diesem Bereich hin. Es ist also von einer
Reaktion in Form einer Silicidbildung zwischen Pt und Si auszugehen. Da im Pt-
Si-System Platin der Hauptdiffusionspartner ist [Mur83], erscheint es ausgehend
von den dargestellten Ergebnissen plausibel, dass Material der Pt-Keimschicht die
SiOx-Schicht durchdringt und mit dem Siliciumsubstrat reagiert. Ob dieser Vor-
gang bereits bei der Schichtabscheidung erfolgt oder während der TEM-Proben-
1 Da diese Änderung auch im ungefilterten Bild auftritt und durch die Filterung lediglich verstärkt
wird, kann ein Artefakt aufgrund der Fouriertransformation ausgeschlossen werden.
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Abbildung 5.2: STEM-Dunkelfeldaufnahmen (HAADF) einer Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-
Probe auf SiOx (nat.) / Si(001) bei unterschiedlichen Vergrößerun-
gen. Der Einsatz in (b) zeigt eine vergrößerte fouriergefilterte Dar-
stellung des markierten Ausschnitts an der Grenzfläche zwischen
reinem Si-Substrat und der Si/Pt-Schicht.
präparation (siehe Abschnitt 3.3, Seite 38) lässt sich hieraus jedoch nicht schlussfol-
gern.
Für die in Abbildung 5.1 gezeigten Proben wurden jeweils die Schichtdicken be-
stimmt. Die ermittelten Werte sind zusammen mit den Zielwerten der Abschei-
dung in Tabelle 5.1 angegeben. Die experimentell bestimmten Werte stellen dabei
jeweils Mittelwerte von drei verschiedenen Probenstellen dar. Auffallend ist hier-
bei, dass für die Pt-Deckschicht eine um etwa 50 % erhöhte Schichtdicke gemessen
wurde. Dieses Verhalten deckt sich mit den an Pt / Fe100−xTbx / Pt-Schichten erhal-
tenen Ergebnissen (siehe Abschnitt 4.3.2, Seite 67). Analog zu den dort getroffenen
Aussagen, ist auch für die hier vorliegenden Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-Proben davon
auszugehen, dass eine Vermischung zwischen Fe80Tb20 und Pt an der Grenzfläche
zur Deckschicht vorliegt. Die Probe mit tPt = 0 wurde auf SiOx (nat.) / Si(001) abge-
schieden. Folglich kann die zu geringe Dicke der Co/Pt-Schicht, zu der neben den
Multilagen auch die Keimschicht zählt, auf die oben genannte Pt-Diffusion in das
Substrat zurückgeführt werden. Unter Berücksichtigung dieses Effekts erscheint
die an dieser Probe gemessene Gesamtschichtdicke größer als erwartet. Wie jedoch
bereits im Abschnitt 4.3.2 angeführt, können Absolutwerte der Schichtdicken Un-
genauigkeiten von einigen Prozent aufweisen. Insofern erlaubt nur der Vergleich
der Einzelschichtdicken untereinander beziehungsweise mit der Gesamtschichtdi-
cke zuverlässige Aussagen. Damit steht die scheinbar zu hohe Schichtdicke der
FeTb-Schicht in dieser Probe nicht im Widerspruch zu den in Abschnitt 4.3.2 ge-
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tPt = 0 tPt = 3 nm
Teilschicht t / nm tZiel / nm t / nm tZiel / nm
Co/Pt 13,7 16,2 17,9 19,2
FeTb 20,8 20,0 18,9 20,0
Pt 4,7 3,0 4,5 3,0
Gesamt 39,2 39,2 41,3 42,2
Tabelle 5.1: Gemessene und angestrebte Schichtdicken für zwei Fe80Tb20 /
[Co/Pt]10-Proben mit unterschiedlichen Zwischenschichtdicken. Die
Probe mit tPt = 0 wurde auf SiOx (nat.) / Si(001) abgeschieden, die-
jenige mit tPt = 3 nm befindet sich auf SiO2 (100 nm) / Si(001). Die
gemessenen Dicken stellen jeweils Mittelwerte von drei verschiedenen
Probenstellen dar. Zu der als Co/Pt bezeichneten Schicht zählen neben
den eigentlichen Multilagen auch die Keim- und Zwischenschicht.
troffenen Aussagen. In der Tat zeigt sich auch bei den hier untersuchten zweikom-
ponentigen Proben zwischen dem Fe80Tb20 und der Pt-Deckschicht keine schar-
fe Grenzfläche sondern vielmehr ein kontinuierlicher Übergang. Infolgedessen er-
scheint in den TEM-Aufnahmen die Deckschicht dicker als bei der Abscheidung
angestrebt.
Die beiden magnetischen Komponenten innerhalb des Schichtstapels stimmen in
ihrem Erscheinungsbild mit den entsprechenden einkomponentigen Proben über-
ein (siehe Abschnitt 4.3 (Seite 65) für Fe100−xTbx-Schichten und Abschnitt 4.2.1 (Sei-
te 55) für planare [Co/Pt]10-Schichten). Das Fe80Tb20 ist in allen Proben amorph.
Weder in TEM-Abbildungen noch in Beugungsbildern finden sich Hinweise auf
eine kristalline Fe80Tb20-Phase. Die [Co/Pt]10-Multilagen sind polykristallin mit
typischen Kristallitgrößen von DK . 10 nm (siehe Abbildung 5.3(a)). Laterale
Beugungsbilder der Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-Proben wie die in Abbildung 5.3(b) ge-
zeigte Aufnahme, weisen (neben den gegebenenfalls vorhandenen Substratrefle-
xen) als einzige kristalline Phase eine FCC-Struktur mit einem Gitterparameter
a = (0,375 . . . 0,39) nm auf. Der Bereich der möglichen Gitterparameter entsteht
durch die Breite der Ringe in den Beugungsbildern. Folglich wachsen die Cobalt-
schichten im Multilagenstapel in einer von der Keimschicht übernommenen kubi-
schen Struktur. Der kleinere FCC-Gitterparameter des Co (a = 0,354 42 nm [TF50])
im Vergleich zum Platin (a = 0,392 nm [NIS04]) führt zu den in den Beugungsbil-
dern gefundenen breiten Reflexen.2 Weiterhin zeigen laterale Beugungsbilder die-
ser Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-Proben zwar alle für eine untexturierte FCC-Struktur er-
2 Eine ausführliche Diskussion dieser Schlussfolgerungen ist im Rahmen der Untersuchung plana-
rer [Co/Pt]10-Proben in Abschnitt 4.2.1 (Seite 55) gegeben.
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Abbildung 5.3: TEM-Hellfeldaufnahme (a) und Beugungsbild (b) einer Fe80Tb20 /
[Co/Pt]10-Probe mit tPt = 0,8 nm in lateraler Geometrie. Die in (b)
markierten Ringe entsprechen den für untexturiertes Platin erwar-
teten Reflexen.
warteten Reflexe, von denen jedoch insbesondere der {111}- und der {220}-Reflex
eine inhomogene Intensität mit zwei hellen und zwei dunkleren Bereichen aufwei-
sen. Entsprechend der in Abschnitt 4.2.1 ausgeführten Diskussion folgt hieraus,
dass in der [Co/Pt]10-Schicht alle Kristallorientierungen auftreten, wobei eine Be-
vorzugung der (111)-Orientierung vorliegt.
5.2 Austauschkopplung an der Grenzfläche zwischen
Fe80Tb20 und [Co/Pt]10
Aufbauend auf die Eigenschaften der einzelnen magnetischen Komponenten im
Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-System ist die magnetische Kopplung zwischen den beiden
Bestandteilen das wesentliche Charakteristikum dieser zweikomponentigen Pro-
ben. Um die Stärke der Austauschkopplung in diesen Proben zu beeinflussen wur-
de eine zusätzliche Platinschicht mit einer Dicke von tPt = (0 . . . 5) nm zwischen
den beiden magnetischen Komponenten abgeschieden.
Die Austauschkopplung an der Grenzfläche zwischen zwei magnetischen Kom-
ponenten wird wesentlich durch die reale Grenzflächenmorphologie bestimmt
[Kiw01]. Aus diesem Grund liegt der Schwerpunkt der hier präsentierten Ergeb-
nisse auf der Charakterisierung der Fe80Tb20-[Co/Pt]10-Grenzfläche sowie der Pt-
Zwischenschicht.
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Abbildung 5.4: (a) Hystereseschleifen verschiedener Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-Proben
mit unterschiedlichen Zwischenschichtdicken tPt. (b) Abhängig-
keit des Exchange Bias Felds in Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-Proben von
der Zwischenschichtdicke. Alle Messungen wurden bei T = 10 K
durchgeführt.
5.2.1 Exchange Bias
Abbildung 5.4(a) zeigt Hystereseschleifen verschiedener Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-Pro-
ben mit unterschiedlichen Zwischenschichtdicken. Aufgenommen wurden diese
Kurven mittels SQUID bei T = 10 K. An diesen Hystereseschleifen ist zu erkennen,
dass in den Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-Proben in Abhängigkeit von der Zwischenschicht-
dicke Exchange Bias auftritt. Bei direktem Kontakt von Fe80Tb20 und [Co/Pt]10
(tPt = 0) beträgt das Exchange Bias-Feld HEB = 4 kOe.
In Abbildung 5.4(b) ist die Abhängigkeit des Exchange Bias-Felds HEB von der
Zwischenschichtdicke tPt für alle untersuchten Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-Proben dar-
gestellt. Auffallend ist dabei, dass selbst bei tPt = 3 nm der Exchange Bias nicht
vollständig verschwindet. Im Gegensatz hierzu fanden Mangin et al. für sehr ähn-
liche Probensysteme, dass eine 3 nm Pt-Zwischenschicht ausreichend ist, um beide
Komponenten vollständig zu entkoppeln [MHF+08].
Eine weitere Besonderheit der Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-Proben ist, dass die Pt-Zwi-
schenschicht bis zu einer Dicke von tPt = 1 nm nahezu keinen Einfluss auf den
Exchange Bias zeigt. Erst für tPt ≥ 1 nm ist eine deutliche Reduktion von HEB zu
erkennen.
Diese beiden Effekte der Abhängigkeit HEB(tPt) führen zu der Annahme, dass
das magnetische Kopplungsverhalten und damit der Exchange Bias in diesem Sys-
tem durch die tatsächliche Struktur von Grenzfläche und Zwischenschicht ent-
scheidend bestimmt wird. Zwar könnte bei völlig planarer Grenzfläche die zur
vollständigen Entkopplung nötige Zwischenschichtdicke tPt > 3 nm in Zusam-
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Abbildung 5.5: TEM-Querschnittsaufnahmen einer Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-Probe oh-
ne Zwischenschicht (tPt = 0). (a) Bereich mit glatter Grenzfläche,
(b) Bereich mit erhöhter Grenzflächenrauigkeit aufgrund von Grä-
ben zwischen benachbarten Kristalliten.
menhang mit einer Polarisierung des Platins aufgrund der angrenzenden Ma-
gnetschichten stehen [KY05, ZWL+11], die nahezu konstanten Werte von HEB für
tPt < 1 nm lassen sich auf diese Weise jedoch nicht erklären.
5.2.2 Gestalt der Fe80Tb20-[Co/Pt]10-Grenzfläche ohne
Zwischenschicht
Abbildung 5.5 zeigt TEM-Querschnittsaufnahmen einer Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-
Probe ohne Zwischenschicht (tPt = 0). Die Gestalt der Grenzfläche zwischen den
beiden magnetischen Komponenten wird dabei bestimmt durch die Oberflächen-
morphologie des [Co/Pt]10-Multilagenstapels (siehe Abschnitt 4.2.1, Seite 55). Es
existieren Bereiche, in denen die Kristallite des [Co/Pt]n eine glatte Grenzfläche
zum Fe100−xTbx aufweisen (Abbildung 5.5(a)). Daneben finden sich Gebiete, in de-
nen die Grenzfläche zwischen den magnetischen Komponenten eine erheblich hö-
here Rauigkeit aufweist. Ursache hierfür sind Einschnitte zwischen benachbarten
Kristalliten und Stufenkanten an Kristallitgrenzen (siehe Abbildung 5.5(b)). Für die
daraus resultierenden Höhenvariationen der Grenzfläche wurden an dieser Probe
Werte von ∆h . 3 nm bestimmt.
An dieser Stelle sei darauf hingewiesen, dass eine ähnliche Gestalt der Ober- be-
ziehungsweise Grenzfläche neben den hier beschriebenen Proben auch sowohl an
magnetisch einkomponentigen [Co/Pt]n-Proben (siehe Abschnitt 4.2.1, Seite 55) als
auch an der Keimschicht in Pt/Fe100−xTbx/Pt-Proben gefunden wurde (siehe Ab-
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schnitt 4.3.2, Seite 67). Folglich ist davon auszugehen, dass die Voraussetzungen
für die Grenzflächenrauigkeit bereits durch die Kristallstruktur der Keimschicht
gegeben sind. Dazu zählen insbesondere unterschiedliche Wachstumsgeschwin-
digkeiten und charakteristische Kristallitformen, jeweils in Abhängigkeit von der
Kristallorientorientierung. Da, wie in Abschnitt 4.2.1 ausführlich diskutiert wurde,
innerhalb der Mutlilagen die Kristallstruktur der Keimschicht übernommen wird,
gelten an der Oberfläche des [Co/Pt]10-Stapels im Wesentlichen die gleichen Be-
dingungen hinsichtlich der Grenzflächenmorphologie wie für die Pt-Keimschicht.3
5.2.3 Struktur der Platin-Zwischenschicht
Die Untersuchung der Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-Proben mit Pt-Zwischenschicht (tPt ≤
5 nm) zeigte, dass die oben beschriebene Morphologie der Grenzfläche zwischen
dem Multilagenstapel und der Fe80Tb20-Schicht durch die zusätzliche Pt-Schicht
nicht verändert wird. Dies bestätigt die oben getroffenen Aussagen hinsichtlich des
Ursprungs der Grenzflächenrauigkeit, da davon auszugehen ist, dass auch in der
Zwischenschicht die Kristallstruktur des Multilagenstapels fortgesetzt wird.
Abbildung 5.6 zeigt TEM-Querschnittsaufnahmen zweier Proben mit unter-
schiedlicher Zwischenschichtdicke: tPt = 0,8 nm ((a) & (b)) sowie tPt = 3 nm ((c)
& (d)). Dabei sind stets sowohl Bereiche mit ebener Grenzfläche ((a) & (c)) als
auch solche mit hoher Grenzflächenrauigkeit ((b) & (d)) zu finden. Im letzteren
Fall wurden Einschnitte zwischen benachbarten Kristalliten mit Tiefen bis zu meh-
reren Nanometern gefunden (siehe insbesondere Abbildung 5.6(b)). In allen Fällen
erscheint die Grenzfläche nicht atomar scharf. Es existiert vielmehr ein Übergangs-
bereich, dessen Breite in den TEM-Aufnahmen mit ebener Grenzfläche mit . 1 nm
abgeschätzt wurde. Mögliche Ursachen hierfür können Rauigkeiten der Kristallito-
berflächen oder Diffusionsprozesse zwischen den Materialien der beiden magneti-
schen Komponenten sein. Da TEM-Aufnahmen eine Projektion über die gesamte
Probendicke darstellen, ist eine Unterscheidung dieser beiden Prozesse an dieser
Stelle nicht möglich.
Zur Erklärung des Einflusses der Zwischenschichtdicke auf das Exchange Bias
Feld (siehe Abschnitt 5.2.1, Seite 81) ergeben sich aus den genannten Resultaten
zwei mögliche Effekte:
1. Sehr dünne Zwischenschichten (tPt < 1 nm) könnten aufgrund von Rauigkeit
oder Diffusion innerhalb des Übergangsbereiches an der Grenzfläche nicht
als geschlossene Platinschicht vorliegen.
3 Da die planaren [Co/Pt]10-Proben, die Keimschichten der Pt/Fe100−xTbx/Pt-Proben sowie die
hier vorgestellten zweikomponentigen Systeme alle unter gleichen Bedingungen hergestellt wur-
den, sind die Ergebnisse der einzelnen Untersuchungen unmittelbar vergleichbar.
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Abbildung 5.6: TEM-Querschnittsaufnahmen von Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-Proben mit
tPt = 0,8 nm ((a) & (b)) und tPt = 3 nm ((c) & (d)). Die Bilder ((a) &
(c)) zeigen jeweils Bereiche mit ebener Grenzfläche, wohingegen in
((b) & (d)) Bereiche mit hoher Grenzflächenrauigkeit zu erkennen
sind.
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2. Bei dickeren Platinschichten ist zwar davon auszugehen, dass diese an ebe-
nen Grenzflächen geschlossen sind, Rauigkeit aufgrund von Einschnitten
zwischen Kristalliten könnte dennoch zu Unterbrechungen der Zwischen-
schicht führen.
Um diese Effekte weiter zu charakterisieren wurden STEM-Untersuchungen an
Proben mit tPt = 0,8 nm, tPt = 2 nm und tPt = 5 nm durchgeführt.
Abbildung 5.7 zeigt STEM-Querschnittsaufnahmen zweier Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-
Proben mit Zwischenschichtdicken von tPt = 5 nm ((a) & (b)) beziehungsweise
tPt = 2 nm ((c) & (d)). Die Bilder einer Probe wurden jeweils parallel mit unter-
schiedlichen Detektoren aufgenommen und stellen damit den exakt gleichen Pro-
benausschnitt dar. Im Fall der Probe mit tPt = 5 nm wurden Hellfeld (BF) und
Dunkelfeld (HAADF) aufgenommen, für die Probe mit tPt = 2 nm kamen zwei
verschiedene Dunkelfelddetektoren (HAADF und MAADF) zum Einsatz.4 In bei-
den Proben ist zwischen dem [Co/Pt]10-Multilagenstapel und der Fe80Tb20-Schicht
eine weitere wohldefinierte Lage zu erkennen, die aufgrund ihres Kontrastes der
Platin-Zwischenschicht zuzuordnen ist. Zudem ist in diesen Aufnahmen zum Teil
auch die Multilagenstruktur zu erkennen.
Eine detaillierte Analyse der STEM-Aufnahmen zeigt wiederum die bereits
beschriebene Grenzflächenrauigkeit, insbesondere aufgrund von Einschnitten
zwischen benachbarten Kristalliten. Trotz dieser Rauigkeit zeigt die STEM-
Untersuchung der Probe mit tPt = 5 nm, dass die Zwischenschicht hier als durch-
gehend geschlossene Platinschicht vorliegt. Folglich liegt hier eine vollständige
strukturelle Trennung der beiden magnetischen Komponenten vor. Im Gegensatz
hierzu zeigen zahlreiche Aufnahmen der Probe mit tPt = 2 nm deutliche Inten-
sitätsmodulationen innerhalb der Zwischenschicht, was auf Inhomogenitäten in
dieser Lage schließen lässt. Ausgehend von der Form der Grenzfläche sind letzte-
re insbesondere mit den Kristallitgrenzen des [Co/Pt]10-Stapels in Verbindung zu
bringen. Die detaillierte Analyse des Verlaufs der Zwischenschicht wird erschwert
durch die Tatsache, dass bei der vorliegenden Kristallitgröße DK . 10 nm und
einer TEM-Probendicke von einigen 10 nm die Aufnahmen in der Regel eine Über-
lagerung mehrerer Kristallite zeigen, wie dies auch in Abbildung 5.7 der Fall ist.
Trotz dieser Schwierigkeit führen die Aufnahmen dieser Probe mit tPt = 2 nm zu
der Schlussfolgerung, dass die Zwischenschicht zwar als wohldefinierte Einzellage
vorhanden ist, an Kristallitgrenzen aufgrund von Stufenkanten oder Einschnitten
jedoch zum Teil unterbrochen oder in ihrer Dicke erheblich reduziert ist. Somit ist
bei dieser Zwischenschichtdicke davon auszugehen, dass die beiden magnetischen
Komponenten nicht vollständig strukturell getrennt sind, sondern dass an einzel-
nen Stellen direkter Kontakt zwischen [Co/Pt]10 und Fe80Tb20 vorliegt. Zudem
4 Auf die Bedeutung der einzelnen Detektorbezeichnungen wird im Abschnitt 3.4.2 (Seite 43) ein-
gegangen.
85
5 SYSTEM MIT ZWEI MAGNETISCHEN KOMPONENTEN: FE80TB20 / [CO/PT]10
Abbildung 5.7: STEM-Querschnittsaufnahmen zweier Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-Proben
mit tPt = 5 nm ((a) & (b)) und tPt = 2 nm ((c) & (d)). Die Bilder wur-
den jeweils parallel aufgenommen, wobei unterschiedliche Detek-
toren für Hellfeld (BF) und Dunkelfeld (MAADF beziehungsweise
HAADF) verwendet wurden.
86
5.2 AUSTAUSCHKOPPLUNG AN DER GRENZFLÄCHE ZWISCHEN FE80TB20 UND [CO/PT]10
Abbildung 5.8: STEM-Querschnittsaufnahmen einer Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-Probe
mit tPt = 0,8 nm bei unterschiedlichen Vergrößerungen. Die Auf-
nahmen erfolgten mittels Dunkelfelddetektor (MAADF). In beiden
Aufnahmen sind die [Co/Pt]10-Multilagen zu erkennen. In (b) sind
zusätzlich die beiden obersten Bilagen indiziert.
begünstigen auch lokale Verringerungen der Zwischenschichtdicke, die aufgrund
der Grenzflächenrauigkeit entstehen, die magnetische Kopplung der beiden Kom-
ponenten.
In den in Abbildung 5.7 gezeigten STEM-Aufnahmen ist im Fe80Tb20 ein wenige
Nanometer breiter Bereich an der Grenzfläche zur Zwischenschicht zu erkennen,
der im HAADF heller und im BF und MAADF dunkler erscheint als die übrige
Fe80Tb20-Schicht. Dieser Kontrast lässt auf das Vorhandensein von Platin in diesem
Gebiet schließen. Ob dies auf eine Pt-Diffusion in die Fe80Tb20-Schicht zurückzu-
führen ist, oder ob dieses Erscheinungsbild durch unterschiedliche Kristallithöhen
entsteht, lässt sich aufgrund der im Vergleich zur Kristallitgröße großen Dicke der
TEM-Proben (siehe oben) in diesen Aufnahmen nicht unterscheiden. Da jedoch
die Ergebnisse für eine Probe mit tPt = 0,8 nm (siehe unten) gegen eine massive
Pt-Diffusion sprechen, ist auch für die bisher diskutierten Proben mit Zwischen-
schichtdicken von 5 nm und 2 nm davon auszugehen, dass es zu keiner signifikan-
ten Vermischung zwischen Platin und Fe80Tb20 kommt.
Abbildung 5.8 zeigt STEM-Querschnittsaufnahmen einer Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-
Probe mit einer Zwischenschichtdicke von tPt = 0,8 nm, aufgenommen als Dun-
kelfeld (MAADF). In der Aufnahme 5.8(a) tritt im Gegensatz zu den in Abbil-
dung 5.7 gezeigten Bildern (die den gleichen Abbildungsmaßstab besitzen) die
Zwischenschicht nicht als markante Einzellage hervor. Dies steht im Einklang mit
der Tatsache, dass die Zwischenschichtdicke in dieser Probe mit der Dicke einer Pt-
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Einzelschicht innerhalb des [Co/Pt]10-Stapels übereinstimmt. Zur weiteren Analy-
se der Zwischenschicht ist deshalb in Abbildung 5.8(b) eine Aufnahme dieser Probe
mit höherer Vergrößerung gezeigt. Der dargestellte Probenbereich entspricht dabei
einem zentralen Ausschnitt aus (a). Darin sind deutlich die Einzellagen innerhalb
des [Co/Pt]10-Stapels zu erkennen. Die Zuordnung der Elemente Cobalt und Platin
zu den erkennbaren Schichten erfolgte dabei im parallel zum MAADF aufgenom-
menen HAADF-Bild, da in letzterem der Kontrast im Wesentlichen durch die Ord-
nungszahl der vorhandenen Atome bestimmt wird [Pen89, PJ91]. Für die Darstel-
lung wurde aufgrund ihres höheren Kontrastes hingegen die MAADF-Aufnahme
gewählt. Die vier oberen Einzellagen (einschließlich der Zwischenschicht) des
[Co/Pt]10-Stapels sind in Abbildung 5.8 beschriftet. Dabei ist zu erkennen, dass
die Multilagen tatsächlich durch eine Platinschicht abgeschlossen werden. Dieses
Verhalten spricht gegen eine massive Interdiffusion zwischen den beiden magne-
tischen Komponenten und zeigt an, dass auch vergleichsweise dünne Zwischen-
schichten in ebenen Bereichen als eigenständige Lage existieren. Zugleich ist in Ab-
bildung 5.8 aber auch zu erkennen, dass die Rauigkeit der Grenzfläche aufgrund
der Kristallitgrenzen des [Co/Pt]10 die Dicke der Zwischenschicht übersteigt, so-
dass diese zwischen benachbarten Kristalliten kaum verbunden ist. Aus diesem
Grund führt eine Zwischenschicht der Dicke tPt = 0,8 nm nicht zu einer effektiven
strukturellen Trennung der beiden magnetischen Komponenten. Vielmehr existie-
ren zahlreiche lokale Verbindungen zwischen den [Co/Pt]10-Multilagen und der
Fe80Tb20-Schicht, obgleich kein großflächiger Kontakt vorliegt.
Zur weiteren Charakterisierung hinsichtlich der Effektivität der Trennung der
magnetischen Komponenten durch die Zwischenschicht wurde zusätzlich zu den
STEM-Aufnahmen auch EELS Spectrum Imaging im STEM angewendet. Abbil-
dungen 5.9, 5.10 und 5.11 zeigen entsprechende Resultate für Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-
Proben mit Zwischenschichtdicken von tPt = 5 nm, tPt = 2 nm und tPt = 0,8 nm.
Die Aufnahme der Spectrum Images erfolgte jeweils entlang einer Linie über die
Grenzfläche zwischen den beiden magnetischen Komponenten hinweg. Die ge-
wählten Positionen sind jeweils in den zugehörigen STEM-Aufnahmen markiert.
Die Diagramme zeigen die Signale der Absorptionskanten von Eisen, Cobalt und
Terbium, wobei die Werte für Cobalt aufgrund dessen geringer Intensität in den
Spektren verdoppelt wurden. Die vorhandenen negativen Intensitätswerte sind ei-
ne Folge der Untergrundsubtraktion in den zugrundeliegenden Spektren.
In Abbildung 5.9 ist zu erkennen, dass in der Probe mit tPt = 5 nm im Bereich
der Zwischenschicht eine deutliche Trennung besteht zwischen dem Bereich mit
hohem Co-Signal und dem mit hohem Fe- und Tb-Signal. Folglich sind hier die ma-
gnetischen Komponenten vollständig getrennt. Auch für eine Interdiffusion durch
die Zwischenschicht finden sich keine Hinweise. Der Effekt, dass das Cobaltsignal
am Übergang von Zwischenschicht zu Fe80Tb20 abnimmt, ist ein Artefakt der Un-
tergrundkorrektur, das auf die Nähe der L-Kanten von Eisen (∆E = 708 eV) und
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Abbildung 5.9: STEM-Hellfeldaufnahme einer Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-Probe mit
tPt = 5 nm mit linearem EELS Spectrum Image. Dargestellt sind die
Signale der Absorptionskanten von Cobalt, Eisen und Terbium in
dem in der Aufnahme markierten Abschnitt. Aufgrund der gerin-
gen Intensität der Cobalt L-Kante wurden die zugehörigen Werte
verdoppelt. Negative Werte der Intensität entstehen durch die Sub-
traktion des Untergrundes der zugrundeliegenden EELS-Spektren.
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Abbildung 5.10: STEM-Dunkelfeldaufnahme einer Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-Probe mit
tPt = 2 nm mit linearem EELS Spectrum Image. Dargestellt sind
die Signale der Absorptionskanten von Cobalt, Eisen und Terbi-
um in dem in der Aufnahme markierten Abschnitt. Aufgrund der
geringen Intensität der Cobalt L-Kante wurden die zugehörigen
Werte verdoppelt. Negative Werte der Intensität entstehen durch
die Subtraktion des Untergrundes der zugrundeliegenden EELS-
Spektren.
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Abbildung 5.11: STEM-Hellfeldaufnahme einer Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-Probe mit
tPt = 0,8 nm mit linearem EELS Spectrum Image. Dargestellt sind
die Signale der Absorptionskanten von Cobalt, Eisen und Terbi-
um in dem in der Aufnahme markierten Abschnitt. Aufgrund der
geringen Intensität der Cobalt L-Kante wurden die zugehörigen
Werte verdoppelt. Negative Werte der Intensität entstehen durch
die Subtraktion des Untergrundes der zugrundeliegenden EELS-
Spektren.
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Cobalt (∆E = 779 eV) in der EELS zurückzuführen ist [AK83]. Hierfür spricht ins-
besondere, dass das Cobalt-Signal im Bereich der Zwischenschicht ICo ≈ 0 ist und
erst mit ansteigendem Eisensignal signifikant negative Werte erreicht.
Auch in der Probe mit einer Zwischenschichtdicke von tPt = 2 nm (Abbildung
5.10) ist eine weitgehende Trennung der magnetischen Komponenten zu erkennen.
Im Gegensatz zu Abbildung 5.9 erscheint hierbei jedoch in den Intensitätsprofi-
len kein ausgedehnter Bereich, der weder Cobalt noch Eisen oder Terbium ent-
hält. Die wesentliche Ursache hierfür ist in der Tatsache zu suchen, dass aufgrund
der Probendicke mehrere Kristallite unterschiedlicher Höhe durchstrahlt wurden.
Somit kann aus den Intensitätsverläufen geschlussfolgert werden, dass auch bei
tPt = 2 nm eine weitgehende, obgleich möglicherweise nicht vollständige, Tren-
nung der magnetischen Komponenten vorliegt.
Für die Probe mit einer Zwischenschichtdicke von tPt = 0,8 nm zeigt das Spec-
trum Imaging (Abbildung 5.11) einen kontinuierlichen Übergang zwischen den
[Co/Pt]10-Multilagen und der Fe80Tb20-Schicht. Eine Ursache für die Breite des
Übergangsbereiches von ≈ (2 . . . 3) nm ist dabei wiederum in der Rauigkeit der
Grenzfläche und der Durchstrahlung mehrerer Kristallite zu sehen. Auch unter
Berücksichtigung dieses Effekts ist aufgrund der Intensitätsprofile davon auszu-
gehen, dass die Zwischenschicht der Dicke tPt = 0,8 nm angesichts der Rauigkeit
der Grenzfläche zu keiner großflächigen Trennung der magnetischen Komponen-
ten führt.
In Ergänzung zu den EELS-Linienprofilen zeigt Abbildung 5.12 Resultate aus
Spectrum Imaging in einem zweidimensionalen Bereich an einer Probe mit tPt =
2 nm. Im Dunkelfeldbild (Abbildung 5.12(a)) ist der für das Spectrum Image ausge-
wählte Bereich markiert. Abbildung 5.12(b) zeigt einerseits das parallel zu den Ein-
zelspektren aufgenommene HAADF-Signal und andererseits die aus den Spektren
ermittelten Intensitäten der Absorptionskanten von Cobalt, Eisen und Terbium.
Das HAADF-Signal zeigt einen Grenzflächenbereich mit einem Einschnitt an einer
Kristallitgrenze. Die einzelnen Elementverteilungsbilder folgen dem im HAADF-
Bild erkennbaren Verlauf der Grenzfläche. Am deutlichsten ist dies für das Eisen
zu erkennen, da die zugehörige Absorptionskante in den Spektren die höchste In-
tensität aufweist. Aufgrund des schwächeren Signals der Co- und Tb-Kanten sind
diese Elementverteilungsbilder von einem intensiveren Rauschen überlagert. Des-
sen ungeachtet ist die Form der Grenzfläche auch in der Co- und Tb-Verteilung
zu erkennen. Diese Elementverteilungen zeigen, dass die Fe80Tb20-Schicht die Ein-
schnitte an der Grenzfläche zum [Co/Pt]10-Multilastapel ausfüllt und dass bei nicht
geschlossenen Pt-Zwischenschichten in diesen Bereichen ein direkter Kontakt der
beiden magnetischen Komponenten entstehen kann.
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Abbildung 5.12: STEM-Dunkelfeldaufnahme (HAADF) einer Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-
Probe mit tPt = 2 nm (a) und EELS Spectrum Image (b) des mar-
kierten Ausschnitts. Die Einzelbilder in (b) stellen das HAADF-
Bildsignal sowie die Intensitäten der Absorptionskanten von Co-
balt, Eisen und Platin dar. Die unterschiedlichen Kontraste der bei-
den HAADF-Bilder entstehen durch unterschiedliche Belichtungs-
zeiten während der Bildaufnahme (a) und des Spectrum Imaging
(b).
93
5 SYSTEM MIT ZWEI MAGNETISCHEN KOMPONENTEN: FE80TB20 / [CO/PT]10
5.2.4 Zusammenfassung
Aufgrund der Kornstruktur der [Co/Pt]10-Multilagen besitzt die Grenzfläche zwi-
schen den beiden magnetischen Komponenten eine Rauigkeit mit peak-to-valley
Werten bis zu ≈ 3 nm, die sich insbesondere durch Einschnitte und Stufenkan-
ten an Kristallitgrenzen zeigt. Bei der Abscheidung der Platin-Zwischenschicht
wächst diese vorrangig auf den vorhandenen Kristalliten weiter und ist bei gerin-
gen Schichtdicken an den genannten Einschnitten und Stufenkanten unterbrochen,
wie dies für die Probe mit tPt = 0,8 nm beschrieben wurde. Bei der Abscheidung
der Fe80Tb20-Schicht füllt diese derartige Einschnitte aus (siehe Abbildung 5.12), so-
dass es bei geringem tPt an diesen Stellen zu einem direkten Kontakt der beiden ma-
gnetischen Komponenten kommt. Erst mit dicker werdenden Zwischenschichten
werden auch starke Höhenvariationen der Grenzfläche vollständig mit Platin be-
deckt und damit die magnetischen Komponenten vollständig getrennt. Ausgehend
von den gezeigten Untersuchungen wird das Erreichen dieser totalen strukturel-
len Trennung bei einer Zwischenschichtdicke von tPt ≈ 2 nm angesetzt. In diesem
Dickenbereich führt die Grenzflächenrauigkeit in den geschlossenen Gebieten der
Zwischenschicht lokal zu signifikanten Verringerungen der Dicke. In Abbildung
5.13 ist eine schematisierte Darstellung zur Form der Zwischenschicht skizziert.
Dabei wurden die drei in den STEM-Studien untersuchten Zwischenschichtdicken
von 0,8 nm, 2 nm und 5 nm berücksichtigt.
Diese strukturellen Eigenschaften der Grenzfläche zwischen den [Co/Pt]10-Mul-
tilagen und der Fe80Tb20-Schicht sind verantwortlich für das in Abschnitt 5.2.1 be-
schriebene Kopplungsverhalten, insbesondere die Abhängigkeit des Exchange Bias
Feldes von der Zwischenschichtdicke. Der direkte Kontakt zwischen den magneti-
schen Komponenten bei Zwischenschichtdicken bis zu≈ 2 nm begründet die erfor-
derliche Dicke dieser Platinschicht zur vollständigen magnetischen Entkopplung.
Ferner ist davon auszugehen, dass die lokale Verringerung der Zwischenschichtdi-
cke aufgrund der Grenzflächenrauigkeit ebenfalls die magnetische Kopplung be-
günstigt. Hingegen finden sich in den (S)TEM-Untersuchungen keine eindeutigen
Hinweise auf die zu Beginn des Abschnitts 5.2.3 in Erwägung gezogene Interdiffu-
sion an der Grenzfläche.
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5.2 AUSTAUSCHKOPPLUNG AN DER GRENZFLÄCHE ZWISCHEN FE80TB20 UND [CO/PT]10
Abbildung 5.13: Schematische Darstellung (annähernd maßstäblich) des Aufbaus
der Fe80Tb20 / [Co/Pt]10-Proben und der Morphologie der Pt-Zwi-
schenschicht. Skizziert sind Zwischenschichten mit Dicken von
tPt = 0,8 nm (grün), tPt = 2 nm (rot) und tPt = 5 nm (grau).
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6 Zusammenfassung
Die vorliegende Arbeit befasste sich mit der Strukturcharakterisierung dünner Ma-
gnetschichten. Besonderes Augenmerk lag dabei einerseits auf nanostrukturierten
Materialien sowie auf der magnetischen Austauschkopplung, insbesondere dem
Exchange Bias zwischen verschiedenen magnetischen Bestandteilen eines Zwei-
komponenten-Systems. Der Schwerpunkt der Untersuchung lag dabei auf solchen
Struktureigenschaften, die das magnetische Verhalten einer Schicht beziehungs-
weise eines Schichtsystems entscheidend beeinflussen. In dieser Hinsicht wurden
Fragen der magnetischen Anisotropie betrachtet; einerseits in Form magnetokris-
talliner Anisotropie sowie der Grenzflächenanisotropie in Multilagen und deren
Beeinflussung durch nichtplanare Schichtmorphologien. Einen weiteren wesentli-
chen Aspekt bezüglich des Zusammenhangs zwischen strukturellen und magneti-
schen Eigenschaften stellen Kopplungsphänomene dar, die in dieser Arbeit sowohl
zwischen einzelnen magnetischen Elementen in nanostrukturierten Schichten als
auch in Form des Exchange Bias an der Grenzfläche zwischen unterschiedlichen
magnetischen Schichten untersucht wurden.
Für die Untersuchung dieser genannten Aspekte wurden vier magnetische Sys-
teme ausgewählt. Davon bestehen drei aus jeweils einer magnetischen Komponen-
te:
• planare (FePt)100−xCux-Schichten, wobei insbesondere die Herausbildung ei-
ner (001)-texturierten L10-Phase untersucht wurde,
• planare und nanostrukturierte [Co/Pt]n-Multilagen mit Augenmerk auf der
Multilagenstruktur und dem Kopplungsverhalten in nichtplanaren Schichten
und
• planare und nanostrukturierte Fe100−xTbx-Schichten, bei denen in Vorberei-
tung auf die Untersuchung des zweikomponentigen Systems die Charakteri-
sierung der Grenzflächen zu Keim- und Deckschicht im Mittelpunkt stand,
sowie als System mit zwei magnetischen Komponenten:
• Fe80Tb20 / [Co/Pt]10, bei dem insbesondere die Struktur der Grenzfläche und
ihr Zusammenhang mit dem Exchange Bias betrachtet wurde.
Bei der Untersuchung der (FePt)100−xCux-Proben zeigte sich, dass binäre FePt-
Filme nach einem RTA-Prozess bei 600 ◦C für 30 s sowohl Kristallite der A1-Phase
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als auch der L10-Phase enthalten. Dabei erreichen die Kristallite der L10-Phase grö-
ßere Ausdehnungen als solche mit A1-Struktur. Bei den untersuchten ternären Le-
gierungen führt der identische RTA-Prozess zu reinen L10-Schichten. In allen Fällen
geht die A1→L10 Phasenumwandlung mit der Ausbildung einer (001)-Textur ein-
her. Die Begünstigung der Ausbildung der L10-Phase in ternären (FePt)100−xCux-
Legierungen konnte auf eine verstärkte Nukleation entsprechender Körner zurück-
geführt werden.
In der Untersuchung planarer [Co/Pt]n-Multilagen wurde gefunden, dass Co-
balt in diesem System mit einer FCC-Struktur wächst. Die kleinere Gitterkonstante
des Co im Vergleich zum Platin führt zu einer Gitterverzerrung des Multilagensta-
pels im Vergleich zur reinen Pt-Keimschicht. In den Multilagen liegen prinzipiell
alle Orientierungen des FCC-Gitters vor, wobei eine Bevorzugung der (111)-Orien-
tierung gefunden wurde.
Im Falle der [Co/Pt]n-Multilagen auf nichtplanaren Substraten zeigte sich, dass
der Schichtstapel nur an abrupten Stufen unterbrochen ist. Geneigten Flächen in
der Substratmorphologie folgt der [Co/Pt]n-Stapel hingegen als kontinuierlicher
Film. Zudem bleibt die Multilagenstruktur auf derartigen Neigungen erhalten, so-
dass davon auszugehen ist, dass es in [Co/Pt]n-Multilagen auf nichtplanaren Sub-
straten aufgrund der Schichtmorphologie zu lokalen Änderungen der magnetisch
leichten Achse kommt. Zudem führte das kontinuierliche Verhalten der Schicht
auf geneigten Flächen in den untersuchten Proben zur magnetischen Kopplung
benachbarter Strukturelemente in diesen nanostrukturierten Schichten.
Für die Fe100−xTbx-Schichten zeigte sich in allen Untersuchungen eine amor-
phe Beschaffenheit. Die Charakterisierung konzentrierte sich aus diesem Grund
auf die Grenzflächen dieser Schicht mit Keim- und Deckschicht, wobei für letzte-
re verschiedene Materialien eingesetzt wurden. Im Fall von Tantal als Keim- und
Deckschicht entstanden ebene, scharfe Grenzflächen, die keinen Hinweis auf si-
gnifikante Interdiffusion zeigten. Im Gegensatz dazu entstand zwischen einer Pt-
Keimschicht und dem Fe100−xTbx eine raue Grenzfläche, die auf die Kornstruktur
des Platins zurückzuführen ist. An der Grenzfläche zur Pt-Deckschicht zeigte sich
zudem eine signifikante Diffusion des Platins in die Fe100−xTbx-Schicht.
Im magnetisch zweikomponentigen System Fe80Tb20 / [Co/Pt]10 verhalten sich
die einzelnen magnetischen Bestandteile wie in den oben beschriebenen einkompo-
nentigen Proben. Der Schwerpunkt der Untersuchungen lag in diesem Fall auf der
Grenzfläche zwischen diesen beiden Komponenten und deren Einfluss auf den Ex-
change Bias. Um letzteren in seiner Stärke zu beeinflussen, wurde eine zusätzliche
Platinschicht zwischen den beiden magnetischen Komponenten abgeschieden. Die
magnetische Charakterisierung dieser Proben zeigte, dass zur vollständigen Ent-
kopplung in diesem System eine Zwischenschichtdicke von mehr als 3 nm erfor-
derlich ist. Elektronenmikroskopische Untersuchungen zeigten, dass die Rauigkeit
der Grenzfläche hierfür verantwortlich ist. So weist die Oberfläche des Multilagen-
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stapels aufgrund von Einschnitten und Stufen an Kristallitgrenzen Höhenvariatio-
nen von bis zu 3 nm auf. Da die Platinschicht vorrangig auf den existierenden Kris-
talliten des [Co/Pt]10-Stapels weiterwächst, werden diese Rauigkeiten in dünnen
Zwischenschichten nicht vollständig ausgeglichen. Bis zu einer Zwischenschicht-
dicke von ≈ 2 nm ist davon auszugehen, dass diese Pt-Schicht nicht vollständig
geschlossen ist. Bei dickeren Zwischenschichten führt die Rauigkeit der Grenzflä-
che lokal zu erheblichen Dickenvariationen. Diese Morphologie der Grenzfläche
beziehungsweise der Zwischenschicht führt zu dem beobachteten Kopplungsver-
halten. Hinweise auf eine wesentliche Interdiffusion an der Grenzfläche zwischen
den magnetischen Komponenten wurden nicht beobachtet.
Ausblick
Ausgehend von den Resultaten dieser Arbeit ergeben sich Ansätze für weiterfüh-
rende Studien. Hinsichtlich der Untersuchung nanostrukturierter Magnetschichten
ist insbesondere eine weitere Skalierung zu kleineren Abmessungen anzustreben.
Dies gilt insbesondere in Hinblick auf Datenspeicheranwendungen. Eine Speicher-
dichte von 1 Tbit in−2 ergibt eine Fläche von 587 nm2 pro Bit, was quadratischen
Bits mit einer Kantenlänge von 24,2 nm entspricht. Wie schon die Untersuchung
von [Co/Pt]n-Multilagen auf Goldpartikeln unterschiedlicher Größe in Abschnitt
4.2.2 (Seite 59) zeigte, ist dabei für jede Änderung der Strukturabmessungen ei-
ne Abstimmung der magnetischen Schichten erforderlich. In einem solchen Skalie-
rungsprozess bleibt die Strukturcharakterisierung ein unverzichtbares Werkzeug
zum Verständnis der (insbesondere magnetischen) Schichteigenschaften.
Für das magnetisch zweikomponentige System Fe80Tb20 / [Co/Pt]10 ist eine prä-
zisere Einstellung der Austauschkopplung anhand einer Zwischenschicht wün-
schenswert. Zwar ist es mit der in dieser Arbeit betrachteten Pt-Schicht möglich,
bei hinreichender Dicke eine vollständige Entkopplung zu erreichen. Wird jedoch
lediglich eine Reduktion des Exchange Bias angestrebt, so ist davon auszugehen,
dass aufgrund der Dickenvariation der Zwischenschicht die Stärke der Austausch-
kopplung lokalen Änderungen unterliegt. Im Falle von nanostrukturierten Mehr-
komponentensystemen auf Basis von [Co/Pt]n-Multilagen kann dies zu unter-
schiedlichen magnetischen Eigenschaften der einzelnen Strukturelemente führen.
Eine Möglichkeit diesem Effekt entgegenzuwirken liegt in der Erzeugung ebenerer
Grenzflächen. Wie in Abschnitt 4.3.2 (Seite 67) angeführt wurde, zeigt sich in Pt-
Keimschichten ein Zusammenhang zwischen (111)-Textur und Grenzflächenmor-
phologie. Insofern könnte das gezielte Wachstum (111)-orientierter Kristallite zu
einer Grenzfläche mit reduzierter Rauigkeit führen. Die Einstellung einer solchen
Textur könnte durch Temperung der Keimschicht erfolgen. Eine Temperung des
gesamten Schichtstapels erscheint aufgrund der dabei zu erwartenden Diffusions-
prozesse (insbesondere innerhalb der Multilagenstruktur) nicht zielführend. Ein
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anderer Ansatz zur Erzeugung einer (111)-Textur könnte auch in ionenstrahlun-
terstützter Abscheidung (Ion beam assisted deposition) liegen. Eine andere Vorge-
hensweise zur Erreichung einer präziseren Entkopplung in diesem System liegt in
der Verwendung eines anderen Materials für die Zwischenschicht, da Platin vor-
rangig auf den existierenden Kristalliten aufwächst und demzufolge die Schicht-
rauigkeit des Multilagenstapels nicht ausgeglichen wird. In dieser Hinsicht kom-
men Materialien für die Zwischenschicht in Frage, die eine von Platin deutlich ver-
schiedene Kristallstruktur oder eine amorphe Beschaffenheit aufweisen.
Darüber hinaus ist auch für das System Fe80Tb20 / [Co/Pt]10 die Frage von In-
teresse, in welcher Form sich eine Nanostrukturierung auf das magnetische Ver-
halten auswirkt. Dazu zählen einerseits die Auswirkungen der lateralen Inhomo-
genität einer strukturierten Schicht. Andererseits ist der Einfluss auf das Kopp-
lungsverhalten von Interesse, da, wie in dieser Arbeit diskutiert wurde, nichtpla-
nare Substratmorphologien auch Einfluss nehmen auf die magnetische Anisotro-
pie der [Co/Pt]n-Multilagen. Zudem ist auch eine Veränderung der Grenzfläche
beziehungsweise der Zwischenschicht anzunehmen. Entsprechende Untersuchun-
gen sind auch im Vergleich mit anderen [Co/Pt]n-basierten Mehrkomponentensys-
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